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1.1 CONTEXTE INDUSTRIEL 
 
Près de 75% de la production électrique française est assurée par les centrales nucléaires 
électriques de production d’énergie. En France, la technologie adoptée à l’heure actuelle pour ces 
centrales nucléaires est celle des Réacteurs à Eau Pressurisée (REP).  
 
 
Figure 1-Schéma d'un réacteur à eau pressurisée (REP). 
 
Les réacteurs à eau pressurisée sont constitués de 3 circuits contenant de l’eau, qui joue le rôle 
de caloporteur (Figure 1). Le circuit primaire, représenté ici en rouge, est situé dans le bâtiment réacteur 
(BR). Il contient de l’eau liquide qui se réchauffe au sein du cœur du réacteur, au contact des tubes 
gaines contenant le combustible nucléaire. L’eau est soumise au sein du circuit primaire à une haute 
température et une haute pression (280°C à 350°C, et jusqu’à 155 bars). Elle échange ensuite sa 
chaleur avec le circuit secondaire au sein des générateurs de vapeur (GV). La vapeur d’eau ainsi créée 
dans le circuit secondaire (en bleu et blanc ici) entraine une série de turbines placées sur le même arbre 
que celui de l’alternateur. L’arbre de l’alternateur ainsi entrainé en rotation permet de produire de 
l’électricité. L’eau du circuit secondaire, sous forme vapeur à son entrée dans la première turbine, perd 
peu à peu son énergie, jusqu’à commencer à se condenser en sortie de la dernière turbine. Afin d’être 
renvoyée par des pompes dans le générateur de vapeur où elle se vaporisera de nouveau, une étape de 




Figure 2- Schéma du cœur d'un réacteur à eau pressurisée. 
Le cœur des REP, au sein duquel a lieu la réaction nucléaire en chaîne contient les 
assemblages de combustible. Chaque assemblage contient un tube central, 24 tubes guides avec les 
barres de contrôle, et 264 gaines de combustibles (Figure 3).  
 
Figure 3-Elements constitutifs de l'assemblage combustible nucléaire(Areva Site Web). 
Les tubes gaines (Figure 4) mesurent, suivant les assemblages, de 3.86 à 4.5 mètres, et sont 
maintenus par les grilles. Les gaines contiennent les pastilles d’oxyde d’uranium (), et, hors 




Figure 4-Gaine de crayon combustible 
Lors de l’utilisation en réacteur, la gaine, plongée dans l’eau de la cuve à 350°C environ et 
sous 155 bars, subit des sollicitations intenses, aussi bien thermomécaniques (fluage thermique, 
interaction pastille-gaine lors de transitoires de puissance…), chimiques (hydruration, oxydation…) 
que neutroniques (création de défauts d’irradiation par les neutrons rapides). La garantie de l’intégrité 
de la gaine est primordiale tout au long de sa vie, celle-ci constituant la première barrière de 
confinement des produits de fission. 
 
Afin d’assurer ce rôle de première barrière de confinement, les gaines doivent: 
 résistantes à la corrosion dans un environnement aux conditions de sollicitation extrêmes ;  
 avoir des propriétés mécaniques maîtrisées, notamment en température et sous irradiation.  
 
Les alliages de zirconium sont transparents aux neutrons thermiques (ceux-ci étant les vecteurs 
du maintien de la réaction nucléaire en chaîne), et satisfont également ces deux propriétés. Ils sont 
donc utilisés comme matériau d’assemblage et de gainage du combustible nucléaire dans l’industrie de 
production d’énergie nucléaire. Plusieurs alliages de zirconium sont utilisés dans les REP, parmi ceux-
ci figurent le Zy-4 et M5 . Le Zy-4 peut se présenter sous différents états métallurgiques, recristallisé 
et détendu. 
 
En ce qui concerne le travail de thèse présenté ici, le matériau d’étude est le Zircaloy-4 
recristallisé. Deux produits ont été utilisés, un feuillard, et du TREX (Tube Reduced Extrusion) 
(Figure 5) qui est un produit semi-fini.  
 
Figure 5-Différentes étapes de fabrication des tubes. (Areva Site Web) 
Pour les réacteurs du parc d’EDF, les gaines des crayons des assemblages combustibles ont 
tout d’abord été réalisées en Zircaloy-4, un alliage métallique à base de zirconium contenant de l’étain 
ainsi que d’autres éléments (voir Chapitre 2). La garantie de l’intégrité de la gaine est primordiale à 
toutes les étapes de sa vie, et aujourd’hui, deux enjeux intéressent les acteurs industriels du nucléaire : 
 L’augmentation des taux de combustion ; 
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 la production d’énergie éolienne ou encore solaire, de nature intermittente, qui génère un 
nouvel enjeu concernant la tenue des gaines à des sollicitations de type interaction pastille-
gaine (IPG, ou PCI pour Pellet Cladding Interaction). 
 
En effet, les centrales nucléaires de production d’électricité permettent de répondre à la 
demande énergétique de base dans le mix énergétique français. Le suivi de la demande énergétique 
génère des transitoires de puissance, à l’origine des situations d’IPG. La multiplication des énergies 
intermittentes pour la production d’électricité rend également plus variable la demande d’électricité 
d’origine nucléaire, ce qui peut augmenter l’occurrence de ces transitoires. Dans un souci de garantir 
l’intégrité de la gaine dans toutes ses conditions d’utilisation, une part importante de la recherche vise 





1.2 OBJECTIFS DE L’ETUDE ET INTERET DE LA DEMARCHE 
 
Ces travaux de thèse s’inscrivent dans une démarche de modélisation prédictive de l’évolution 
du comportement mécanique des alliages de zirconium avec l’irradiation. Bien que 
macroscopiquement bien caractérisé, la compréhension des mécanismes de déformation 
microscopiques du Zircaloy-4 sous irradiation et après irradiation reste à ce jour incomplète.  
 
Au début de l’irradiation en réacteur, le jeu pastille-gaine dans le crayon est ouvert. Lors de 
transitoires de puissance, le jeu initialement ouvert peut se trouver fermé de façon très rapide, du fait 
de la mise en diabolo de la pastille sous l’effet de la dilatation thermique. Cette situation d’Interaction 
Pastille-Gaine (IPG) impose à la gaine de fortes sollicitations, pouvant aller jusqu’à provoquer sa 
rupture. Dans cet état de sollicitation mécanique rapide de la gaine, il est usuel de considérer que 
l’influence du flux instantané de neutrons rapides sur la réponse mécanique de la gaine est négligeable. 
Seul le fluage thermique est considéré, le fluage induit par irradiation est négligé. C’est dans ce cadre 
que l’étude des mécanismes de déformation plastique des alliages de zirconium après irradiation se 
place. Le principal objectif de cette thèse est donc l’identification de mécanismes microscopiques mis 
en jeu lors de la déformation plastique des alliages de zirconium après irradiation. 
 
A l’échelle microscopique, les mécanismes de déformation des alliages de zirconium après 
irradiation ont été caractérisés par Onimus (2004a), et montre une possible formation de canaux, ou 
bandes claires, dans lesquels la déformation plastique est localisée et les défauts d’irradiation 
annihilés. Ces travaux, basés sur une étude par Microscopie Electronique en Transmission (MET) post 
mortem d’échantillons irradiés puis soumis à déformation plastique a révélé que la canalisation 
pouvait avoir lieu aussi bien dans le plan basal que dans le plan prismatique de la maille hexagonale 
compacte. Des essais mécaniques sur matériau irradié ont également permis de montrer un 
changement du système de glissement facile. 
 
Afin d’expliquer à l’échelle microscopique ces phénomènes observés à l’échelle 
macroscopique par Onimus (2004a), une étude expérimentale et une étude numérique, dynamiques et à 
la même échelle spatiale, sont réalisées dans le cadre de ce travail de thèse. L’étude expérimentale 
repose sur l’étude, par traction d’échantillons pré-irradiés aux ions in situ dans un Microscope 
Electronique en Transmission (MET), des mécanismes d’interactions entre dislocations et défauts 
créés par irradiation, responsables de la réponse plastique du matériau après irradiation. L’étude 
numérique repose sur l’étude, par simulations par Dynamique des Dislocations (DD), de ces mêmes 
mécanismes d’interaction. 
 
En dehors de ces périodes de transitoires de puissance, les assemblages combustibles se 
trouvent en situation de fluage sous irradiation, soumis à l’irradiation neutronique qui modifie leur 
comportement macroscopique. A l’échelle macroscopique, de très nombreuses données concernant le 
phénomène de fluage d’irradiation des alliages de zirconium sont disponibles dans la littérature, et de 
nombreux mécanismes sont postulés pour expliquer ces observations. Ces données, obtenues pour la 
plupart après des irradiations en réacteurs, ou après des irradiations en réacteurs expérimentaux, ne 
permettent pas une observation in situ des phénomènes microscopiques mis en jeu. De plus, les 
irradiations en réacteurs expérimentaux étant très longues et couteuses, il peut être intéressant 
d’envisager une approche différente en ayant recours à des irradiations aux particules chargées 
(électrons, ions ou protons) afin de simuler l’irradiation neutronique. Le second objectif de cette thèse 
est donc la compréhension des mécanismes mis en jeu en situation de fluage d’irradiation. 
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Dans le cadre de cette thèse, une nouvelle approche a été proposée afin de tenter d’observer in 
situ les mécanismes de fluage d’irradiation, reposant sur l’irradiation in situ dans un MET 
d’échantillons de Zircaloy-4 RXA pré-écrouis jusqu’à 1% de déformation plastique. Le but de cette 
nouvelle approche est de tenter d’approcher le fluage d’irradiation à l’échelle microscopique et de 
fournir des éléments pour discriminer l’un ou l’autre des mécanismes proposés comme régissant le 







Le manuscrit se décompose en cinq parties.  
 
Dans une première partie, l’étude bibliographique, commune aux parties 
suivantes, portant sur le zirconium et ses alliages ainsi que l’influence de 
l’irradiation sur ceux-ci sera présentée.  
 
Dans une seconde partie, l’état de l’art concernant l’étude des mécanismes 
d’interactions entre dislocations et défauts d’irradiation via l’utilisation de la 
simulation par Dynamique des Dislocations (DD) sera présenté, puis 
l’étude plus précise concernant le zirconium et les différents résultats 
obtenus seront donnés. 
 
Dans une troisième partie, un état de l’art des études d’interactions entre 
défauts d’irradiation et dislocations par déformation in situ en MET sera 
présentée et les résultats concernant la présente étude de la traction du Zy-4 
irradié aux ions 	
 seront donnés et discutés à la lueur de la DD.  
 
Dans une quatrième partie, une situation observée expérimentalement en 
MET sera simulées en DD, avec un accord spatial et temporel entre les deux 
méthodes.  
 
Dans une cinquième partie, l’étude par irradiation in situ et ex situ 
d’échantillons de Zy-4 aux ions 	
 sera présentée, ces résultats seront alors 
discutés et des perspectives seront présentées. 
 















2. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 
2.1 LE ZIRCONIUM ET SES ALLIAGES 
2.1.1 Contexte industriel et choix des matériaux de l’étude 
 
Comme décrit précédemment, le zirconium remplit le cahier des charges d’un bon matériau 
d’assemblage et de gainage du combustible nucléaire, grâce notamment à sa faible section de capture 
des neutrons thermiques. Ainsi, des alliages à base zirconium ont été développés afin d’améliorer sa 
tenue mécanique et sa résistance à la corrosion. 
 
La composition chimique de quelques alliages est rappelée ici, dans le Tableau 1. 
 
Tableau 1- Composition chimique d'alliages de zirconium (ppm ou % massiques) (Barberis, 2000) (Mardon, 2000). 






















0 0 0 Bal. 






Le Zircaloy-2 est un alliage utilisé dans les réacteurs à eau bouillante. Pour les réacteurs du 
parc d’EDF, les différents éléments des assemblages combustibles ont tout d’abord été réalisés en 
Zircaloy-4, sous différents états métallurgiques. Le Zircaloy-4 SRA (Stress Relieved Annealed) est 
utilisé dans les REP pour le gainage combustible et le Zircaloy-4 RXA (Recristallized Annealed) est 
utilisé comme matériau d’assemblage. Afin d’améliorer les performances du matériau, un nouvel 
alliage a été développé, le 5. Celui-ci est un alliage    à l’état recristallisé, et permet 
d’obtenir une meilleure résistance à la corrosion et à l’hydruration. Il est en cours de déploiement sur 
l’ensemble du parc.  
 
En ce qui concerne le travail de thèse présenté ici, le matériau d’étude est le Zircaloy-4 RXA, 
disponible sous forme de deux produits finis ou semi-finis, du feuillard (0.4 mm d’épaisseur), et du 
TREX (Tube Reduced Extrusion). Ces produits permettent une découpe des échantillons de traction in 
situ facilitée, et l’état recristallisé permet une visualisation facilitée des mécanismes en MET. 
 
2.1.2 Quelques données matériau 
2.1.2.1 Structure cristalline du zirconium 
 
Le zirconium, métal de transition (Z=40), existe à l’état solide sous deux formes allotropiques. 
A basse température, typiquement pour celle de notre étude (    5), il se présente dans 
sa phase , hexagonale compacte. Pour des températures plus élevées (  !") il se présente sous 
sa phase #, cubique centrée.  
 
Le domaine de température de travail de cette thèse allant de la température ambiante à 500°C, 
seule la phase  sera considérée. Les paramètres de maille de la structure hexagonale compacte (HCP) 
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du zirconium sont $ % ".2"	( et ) % 5.4	(, et son rapport ) $⁄ % .59  -./ pour l’empilement 
compact idéal. L’empilement hexagonal compact possède une séquence d’empilement de type 
…ABAB… 
 
Figure 6-Empilement hexagonal compact. 
Nous utiliserons dans la suite de ce document la notation de Miller-Bravais à 4 indices afin de 
définir les plans et directions cristallographiques (Figure 7). Cette notation à 4 indices 01; 3; 4; 56 
permet, à la différence de la notation à 3 indices 07; 8; 96, de conserver la symétrie de rotation autour 
de l’axe <c> d’un angle de 60° de la structure hexagonale compacte. En effet, la définition de l’indice 4 % :1 ; 3< permet le passage d’un vecteur du plan de base à l’autre par permutation circulaire des 
trois premiers indices. 
 
 
Figure 7-Notation à 4 indices dans la maille HCP. 
 
2.1.2.2 Les modes de déformation du zirconium et de ses alliages 
 
Lorsque le zirconium en phase  ou ses alliages, sont sollicités mécaniquement, deux 
phénomènes peuvent accommoder la déformation plastique suivant le type de matériau étudié et le 
type de sollicitation auquel il est soumis : 
• le glissement des dislocations; 
• le maclage.  
Dans le cadre de cette thèse, pour des raisons évoquées plus loin, nous ne considèrerons que le 






2.1.2.2.1 Le glissement des dislocations 
 
Lors du glissement d’une dislocation, chaque atome ne se déplace au plus que d’une distance 
interatomique, et ce glissement a lieu de façon préférentielle dans les plans les plus denses, où la 
distance interatomique est la plus courte. Ce mouvement a lieu dans le plan contenant le vecteur de 
Burgers de la dislocation, et sa ligne, l’ensemble plan de glissement-vecteur de Burgers constituant le 
système de glissement de la dislocation.  
 
La vitesse de glissement d’une dislocation dans son plan de glissement dépend souvent de la 
température et de la contrainte auxquelles le matériau est soumis. Le formalisme de l’activation 
thermique permet de modéliser le franchissement des obstacles présents dans le cristal par les 
dislocations en tenant compte de la température et de la contrainte. Dans la théorie de l’activation 
thermique, la vitesse de déformation peut s’exprimer telle que 
 => % =>?@AB CDE3F (1)  
Les obstacles à franchir sont représentés par une barrière énergétique caractérisée par son énergie de 
Gibbs DE (Viguier, 2009).  
 
 
Figure 8- Schéma du franchissement des obstacles localisés selon la modélisation de l'activation thermique, schéma d'énergie montrant la 
répartition de l'énergie totale de franchissement entre le travail de la contrainte GH (zone gris clair) et le travail de l’activation thermique 
(zone gris foncée), d’après (Viguier, 2009). 
Le franchissement de cette barrière énergétique DE? peut être facilité par l’application d’une 
contrainte extérieure, et la contribution de cette contrainte à l’abaissement de la barrière énergétique 
est d’autant plus grande que son travail est grand, et donc que le volume d’activation H est grand 
(équation (2)). 
 DE % DE?  GH (2)  
Le volume d’activation H peut être déterminé expérimentalement via des expériences adaptées 
(essai de déformation macroscopique imposant des transitoires de vitesse de déformation, essais de 
relaxation), et s’exprime généralement en unités de I/	. D’après les équations (1) et (2), le volume 
d’activation peut s’exprimer en fonction de la température et de la vitesse de déformation (équation 
(3)). 
 H % J:DE<JK % 3 J:LM =><JK  (3)  
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La variation des volumes d’activation ainsi mesurés en fonction de la température ou de la 
contrainte est significative d’un changement de mécanisme microscopique s’opposant au glissement 
des dislocations. 
Typiquement, les mécanismes de type montée des dislocations, correspondant à une forte 
activation thermique, ont des volumes d’activation de l’ordre de quelques I/, alors que les 
mécanismes de franchissement d’obstacles de type la forêt se caractérisent par des volumes 
d’activation de quelques milliers de I/.  
 
La sensibilité à la vitesse  N peut également être déduite de l’expression (3) : 
 N % J:LM K<J:LM =>< % 3KH (4)  
 Cette dernière expression montre le lien entre la vitesse de déformation et la contrainte 
d’écoulement et est caractéristique de la viscosité de l’écoulement. En effet, le caractère visqueux d’un 
écoulement est prédominant dans des domaines de température est élevée, et de charge faible, où la 
sensibilité à la vitesse, N, est élevé. 
 
La vitesse de glissement d’une dislocation dépend donc de son système de glissement, des 
mécanismes assistant ou s’opposant à son glissement, de la température, de la contrainte appliquée, et 
ces dépendances sont traduites par la mesure des volumes d’activation.  
 
Suivant son caractère, la vitesse de glissement d’une dislocation peut également varier. Le 
caractère, vis, mixte ou coin d’une dislocation est défini par l’angle  que fait la ligne de dislocation 
avec son vecteur de Burgers. Si  % OPQ, la dislocation est vis, et si  % R OPQ, la dislocation est coin, 
et pour un angle d’une valeur comprise entre ces deux valeurs, son caractère est mixte. 
 
Le plan de glissement d’une dislocation est défini dans le cas d’une dislocation non vis, le cas 
de la dislocation vis (non dissociée) entrainant une multiplicité des plans de glissement possibles, tant 
que ceux-ci contiennent la ligne de dislocation.  
 
Dans le cas du glissement des dislocations dans la maille hexagonale compacte du zirconium-α, cinq 
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Prismatique W 0U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Pyramidal PX  $   0U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" 〈2U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Pyramidal PX  ) ; $   0U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" 〈2U"〉 12 
 
 
Pyramidal P 02U26  ) ; $  %




Lors de sollicitations de matériaux à gros grains suivant l’axe <c>, le maclage et le glissement 
des dislocations dans les plans pyramidaux <c+a> se trouvent en compétition. A basse température, et 
jusqu’à la température ambiante, du maclage a été observé pour des grains bien orientés (Rapperport, 
1959) (Lebon, 2011). A plus haute température, du fait de l’abaissement des cissions critiques des 
différents plans de glissement, le glissement <c+a> devient plus important (Tenckhoff, 1988) (Akhtar, 
1973) et le maclage est peu observé. 
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Dans le cadre de cette thèse, la déformation plastique du Zircaloy-4 est limitée à quelques 
pourcents, la déformation plastique se fait alors par glissement des dislocations dans les systèmes de 
glissement. Le maclage ne sera donc pas considéré ici.  
2.1.2.2.2 Les différents systèmes de glissement 
 
Lorsqu’un matériau est sollicité, celui-ci peut se déformer par glissement des dislocations dans 
les systèmes de glissement correspondant à sa structure cristallographique. La facilité relative du 
glissement dans les différents systèmes pour les métaux hexagonaux a été abondamment étudiée dans 
la littérature. Différents critères théoriques permettant de déterminer le système de glissement facile se 
sont succédés, basés sur les paramètres cristallographiques de la maille hexagonale notamment et donc 
plus « profondément » sur les densités relative des différents plans et directions de glissement. Des 
éléments relatifs à la structure de cœur des dislocations ont également été utilisés afin de déterminer le 
système de glissement facile le plus probable. 
 
Nous ne citerons ici que le critère de Legrand (1995) , qui établit que la comparaison relative 
des énergies de fautes d’empilement du système basal et du système prismatique, corrigées par les 
coefficients élastiques, permet de déterminer, entre le système prismatique et le système basal, quel est 
le système de glissement facile d’un métal de structure cristallographique hexagonale. Ce critère, 
vérifié pour tous les métaux hexagonaux, établit que le système de glissement principal du zirconium 
est le système prismatique. 
 
Le classement des autres systèmes de glissement possibles, dits secondaires, peut être obtenu 
par comparaison de leurs cissions résolues critiques respectives (ou CRSS pour Critical Resolved 
Shear Stress). La cission critique (CRSS) est telle que si la cission résolue appliquée sur un système GY 
est inférieure à la cission résolue critique de ce système, le glissement du système n’est pas actif. En 
revanche, si GY Z [NNY, dans ce cas, le glissement s’active.  
 
Cependant, la mesure expérimentale des cissions résolues critiques des systèmes secondaires 
s’avère difficile. En effet, il faudrait pouvoir activer un système de glissement secondaire de façon 
exclusive afin d’accéder de façon non ambiguë à la valeur de la cission résolue critique. Or, le système 
de glissement facile, prismatique, a tendance à s’activer, même si la situation de sollicitation est telle 
que la valeur de son facteur de Schmid est moins favorable que celui des systèmes secondaires.  
 
Il est néanmoins possible d’accéder à un ordre qualitatif des facilités d’activation des 
différents systèmes de glissement à température ambiante pour les alliages de zirconium, comme 
fourni par (Xu, 2007) ou (Geyer, 1999). 
 W\]  PX\]^S\]  PX\_] ` P\_] (5)  
 
A plus haute température, les cissions critiques des différents systèmes diminuent et les écarts 
entre elles s’amenuisent, mais l’ordre de celles-ci est conservé (Geyer, 1999). 
 
Notons que des essais mécaniques sur zirconium Van Arkel (alliage de zirconium de très haute 
pureté, hafnié à 2.2% et contenant 100 ppm d’oxygène seulement) à grains millimétriques ont été 
effectués afin de tenter de déterminer les valeurs des cissions résolues critiques des systèmes de 
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glissement (Lebon, 2011). Des précisions concernant les différents systèmes de glissement du 
zirconium sont données ici. 
2.1.2.2.2.1 Le glissement <a> dans les plans prismatiques 
 
Le système prismatique est le système de glissement principal du zirconium ainsi que de ses 
alliages ( (Rapperport, 1959) (Akhtar, 1971), (Akhtar, 1975), (Geyer, 1999), (Ferrer, 2000)…).  
 
Des observations par MET d’échantillons prélevés dans des alliages de zirconium à l’état 
massif déformés à température ambiante ont montré la présence de longues dislocations vis <a> 
rectilignes (Ferrer, 2000) (Geyer, 1999).  
 
Clouet (2012) étudie, par simulations ab initio, la structure de cœur des dislocations vis pour le 
zirconium. Il montre que l’énergie de faute d’empilement dans le plan prismatique de la dislocation vis 
est de 2	ab/a, et estime la longueur de dissociation de la dislocation vis <a> à 5.9	( dans le plan 
prismatique et à 2.7	( dans le plan de base. Le cœur de la dislocation vis <a> est majoritairement étalé 
dans le plan prismatique, mais son étalement dans le plan de base fait obstacle au glissement dans le 
plan prismatique, en obligeant la recombinaison de celui-ci avant d’effectuer un glissement.  
 
Ces calculs, effectués dans du zirconium pur, font état d’une contrainte de Peierls de 21 MPa. 
Cette valeur est à rapprocher des valeurs de cissions critiques obtenue expérimentalement pour 
différents monocristaux de zirconium α, pour de très faibles teneurs en oxygène et à des températures 
basses (Mills, 1968) (Akhtar, 1971) (Akhtar, 1975) (Lebon, 2011), et qui font état de valeurs de 
cissions critiques autour de 2  4	MPa (Figure 9 et Figure 10).  
 
 




Figure 10-Cission critique du système prismatique en fonction de la teneur en oxygène pour un monocristal de zirconium (Mills, 1968). 
Pour le cas des alliages de zirconium, il est important de considérer l’influence de l’oxygène sur la 
cission critique, et les conditions d’usage des alliages de zirconium poussent également à s’intéresser à 
l’effet de la température sur celle-ci. D’après des études effectuées par Mills (1968) et Akhtar (1975), 
lorsque la teneur en oxygène augmente, la cission critique du système prismatique augmente. Cette 
tendance a été observée quelle que soit la température d’étude. Il a été observé qu’à une teneur en 
oxygène donnée, l’augmentation de la température provoquait une baisse de la cission critique.  
 
On observe sur la Figure 9 un plateau dit « athermique » aux alentours de 350°C, la 
température d’usage des alliages de zirconium. Prioul (1995) explique l’origine de cette insensibilité 
apparente à la température par la présence de deux mécanismes sensibles à la température en 
compétition dans ce domaine de température.  
En effet, l’augmentation de la température permet:  
• une baisse de la contrainte d’écoulement grâce à l’augmentation de la mobilité des 
dislocations avec la température ; 
• une mobilité accrue des atomes d’oxygène qui viennent interagir avec la structure de cœur des 
dislocation vis <a> et empêcher leur mouvement, augmentant ainsi la contrainte 
d’écoulement.  
Il est à noter que le palier athermique est sensible à la vitesse de déformation (si on augmente 
la vitesse de déformation, il se déplace vers les plus hautes températures (Derep, 1980)). Cette même 
anomalie de comportement a été relevée dans du Zircaloy-4, pour des températures comprises entre 




Figure 11-Volume d'activation apparent en fonction de la température dans du Zircaloy-4 (Derep, 1980). 
La Figure 11 montre l’évolution du volume d’activation apparent en fonction de la 
température dans du Zircaloy-4, et permet de voir clairement le domaine d’insensibilité à la vitesse de 
déformation, lorsque le volume apparent croit de manière très forte. Il s’agit du phénomène de 
vieillissement dynamique (ou DSA pour Dynamic Strain Aging) des alliages de zirconium. 
2.1.2.2.2.2 Le glissement <a> dans les plans pyramidaux de première espèce 
 
Le glissement pyramidal <a> constitue un système de glissement secondaire des alliages de 
zirconium, et un système de déviation du glissement prismatique des dislocations vis <a>. Geyer et 
Ferrer ((Geyer, 1999) (Ferrer, 2000)) ont montré également du glissement pyramidal simple, en 
particulier pour des températures supérieures à 2. D’après Geyer, les volumes d’activation des 
systèmes secondaires semblent plus faibles que celui du système prismatique (Geyer, 1999). 
 
Plus récemment, Rautenberg (2012) a pu observer que la microstructure d’échantillons de 5 flué à 62" h 2	K jusqu’à 1 à 3% de déformation contient à la fois des dislocations prismatiques 
et des dislocations pyramidales <a>. Ces dislocations pyramidales sont observées à proximité de 
dislocations prismatiques, et ces deux populations présentent souvent le même vecteur de Burgers 
<a>. Cette observation témoigne du fait que le glissement pyramidal est un système de glissement 
secondaire dans lequel le glissement prismatique peut dévier. 
2.1.2.2.2.3 Le glissement <a> dans les plans basaux 
 
L’activation du glissement basal semble avoir lieu sur tube en cas d’orientation 
cristallographique favorable, Geyer en a observé dès 1% de déformation plastique dans la direction 
circonférentielle (Geyer, 1999), alors que Ferrer n’en a pas observé en traction en sens long jusqu’à 
4% de déformation plastique (Ferrer, 2000).  
 
Récemment, Chaari montre dans son étude par simulations ab initio des systèmes de 
glissement secondaires dans le zirconium que le glissement pyramidal et le glissement basal partagent 
le même type de mécanisme fondamental de glissement, impliquant une constriction du cœur de la 
dislocation vis et son étalement temporaire dans un état métastable dans le plan pyramidal PX (Chaari, 




2.1.2.2.2.4 Le glissement <c+a> dans les plans pyramidaux 
 
Tenckhoff montre que le glissement dans les plans pyramidaux  ) ; $   permet 
d’accommoder la déformation suivant l’axe <c> (Tenckhoff, 1988). Dans son étude statistique des 
systèmes de glissement, Geyer n’a observé que peu de glissement  ) ; $   (Geyer, 1999), de même, 
Ferrer n’observe quant à lui aucune dislocation  ) ; $  (Ferrer, 2000). Akhtar estime le volume 
d’activation du glissement pyramidal  ) ; $   à !I/ à 500°C, ce qui est très faible (Akhtar, 1973). 
 
Au vu de ces résultats, ce type de glissement ne sera plus considéré dans la suite de notre 
étude. En effet, nous nous plaçons dans un cadre de petites déformations plastiques de Zircaloy-4 
recristallisé, polycristallin, et il est très peu probable que le système activé observé soit de nature 
<c+a>. De plus, une récente étude effectuée par Rautenberg (2012) montre que l’observation de lames 
prélevées dans du M5 flué à 300°C ne présente que 2% de dislocations de nature <c+a>, ce qui 
confirme que ce type de glissement peut être négligé dans un premier temps. 
 
Ce système est néanmoins très important car il est le seul à permettre l’accomodation de la 
déformation suivant la direction <c>.  
 
2.1.2.3 Rappels de texture des différents produits d’alliage de zirconium 
 
Afin de lier les phénomènes macroscopiques observés aux phénomènes microscopiques, il est 
important de rappeler la texture des matériaux utilisés en réacteurs, et en particulier la texture 
cristallographique des tubes. Les tubes guides en alliage de zirconium recristallisés ont une texture 
majoritaire schématisée dans la Figure 12.  
 
 
Figure 12-Texture préférentielle des tubes (Adamson, 2009). 
Les directions <c> sont contenues dans le plan dont la normale est parallèle à la direction de 
laminage, et pointent à 30° de la direction radiale du tube. 
 
Les caractéristiques diffèrent suivant que l’alliage de zirconium soit détendu (SRA) ou 
recristallisé (RXA). Quelques-unes sont résumées dans le Tableau 3.  
Tableau 3- Caractéristiques du Zy-4 RXA et Zy-4 SRA comparées 
Caractéristique Zy-4 RXA Zy-4 SRA 
Densité de dislocation Faible Elevée 
Morphologie des grains Equiaxe 





Ces caractéristiques permettront de comprendre l’influence de la microstructure initiale et de 
la texture sur les observations expérimentales obtenues en réacteur, en particulier en situation de 
fluage d’irradiation. 
2.1.2.4 Comportement mécanique macroscopique des alliages de zirconium non irradiés 
2.1.2.4.1 Comportement mécanique macroscopique en traction 
 
Les alliages de zirconium possèdent, à 350°C, une limite d’élasticité à 0,2% de déformation 
plastique faible, de l’ordre de 5	MPa en traction axiale et circonférentielle, et un comportement très 
ductile, avec un allongement réparti élevé (jk l <. 
 
Geyer (1999) et Robinet (1995) ont réalisé des essais de traction à différentes vitesses et avec 
des sauts de vitesse entre mn	omX et mp	omX, et ont montré la très faible sensibilité de la contrainte 
d’écoulement des alliages de zirconium recristallisés à la vitesse de sollicitation. Cette faible 
sensibilité à la vitesse de sollicitation est confirmée par les volumes d’activation élevés (de l’ordre de 
100 à 2I/) mesurés à partir d’essais d’écrouissage à différentes vitesses. 
 
De plus, il a été mesuré que les contraintes internes augmentent fortement (écrouissage 
cinématique) avec la déformation plastique, de  à "	MPa à 350°C et à 6 de déformation 
plastique (Geyer, 1999). Ces contraintes internes, d’origine intergranulaire et générées par les 
incompatibilités de déformation entre les différents grains dans le polycristal, sont à l’origine de la 
plus grande partie de l’écrouissage des alliages de zirconium non irradiés. 
 
2.1.2.4.2 Comportement mécanique macroscopique en fluage 
 
Lors d’un essai de fluage, on observe la déformation plastique d’un échantillon à volume 
constant, soumis à une contrainte généralement inférieure à sa limite d’élasticité. Cette déformation 
peut alors être représentée en fonction du temps, à une contrainte et à une température donnée. Dans 
l’approche classique du fluage stationnaire, la vitesse de déformation => obtenue permet d’accéder à 
l’exposant de contrainte q de la loi de fluage.  
 => % jKrstu CDE[ F 	 (6)  
La loi de fluage dépend de la température à laquelle l’essai est effectué, et est également 
potentiellement dépendante d’autres paramètres tels que la taille de grains. Une revue de Murty (2000) 
rappelle les principaux résultats obtenus en termes d’exposant de contrainte et d’exposant reliant le 




Tableau 4- Mécanismes de fluage contrôlés par la diffusion (Murty, 2000). 
 
 
Les mécanismes de fluage thermique des alliages de zirconium ont été largement étudiés dans 
la littérature, et ceux du Zircaloy-4 ont été étudiés assez récemment ((Moon, 2006) (Nam, 2002) 
(Hayes, 2002)). Ces dernières études se basent sur de nombreux résultats présents dans la littérature, et 
sur des résultats d’essais et des observations MET. Elles visent à lever le doute persistant sur les 
mécanismes à l’origine du fluage thermique dans les alliages de zirconium : Relève-t’il du mécanisme 
de glissement assisté par la montée, ou de glissement simple ? 
 
 Les résultats obtenus sur Zircaloy-4 détendu et recristallisé par Nam (2002) sont indiqués dans 
la Figure 13 et le Tableau 5. Les coefficients obtenus ainsi sont donnés dans le modèle du fluage de 
type Dorn, validé pour le Zircaloy-4 par Murty (1977), qui permet, via un changement de variable 
temporelle, d’obtenir une loi qui modélise à la fois le comportement en fluage primaire et secondaire. 
Ces deux domaines sont intéressants du point de vue industriel, la conception des systèmes 
garantissant que le fluage tertiaire ne soit pas atteint. 
 
 
Figure 13-Taux de fluage compensé en température en fonction de la contrainte compensée normalisée par le module, dans le modèle de 
fluage de Dorn (Nam, 2002). 
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 Tableau 5- Variation de l'exposant de contrainte avec la gamme de contrainte pour le Zircaloy-4 SRA et RXA (613-673 K, modèle de Dorn) 
(Nam, 2002). 
=v> % j CwF xKwy
r @AB C z_[F 
 
  
Ces résultats montrent une plus forte sensibilité à la contrainte pour le Zircaloy-4 RXA  que 
pour le Zircaloy-4 SRA. Deux mécanismes sont invoqués pour expliquer ces résultats : le glissement 
assisté par la montée et le fluage diffusion de type fluage de Coble. Il semble que ces deux 
mécanismes soient en compétition de façon générale, mais que le fluage diffusion de Coble prédomine 
lorsque les tailles de grains sont faibles et les contraintes peu élevées. 
 
 A plus fortes contraintes, le mécanisme de fluage est un mécanisme de glissement assisté par 
la montée ((Matsuo, 1987) (Murty, 1977) et (Mayuzumi, 1991)).  
 
L’étude de Moon (2006) amène de nouveaux éléments, les températures testées et les 
contraintes testées sont fournies dans le Tableau 6. 
 
Tableau 6- Résultats du fluage des échantillons de Zircaloy-4 (Moon, 2006). 
 
 
La microstructure du Zircaloy-4 flué au premier stade de fluage a été observée. Les 
conclusions établies s’étendent également au fluage secondaire. Ces observations montrent la présence 
de crans (jogs) sur les dislocations vis. Les mêmes observations dans du Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo ont 
amené Viswanathan et collaborateurs (2002) à proposer que le taux de fluage soit contrôlé par le 
trainage des crans, produits par montée, et présents le long des dislocations vis. D’après Moon (2006), 
le modèle des vis crantées modifié pourrait s’appliquer de la même façon au Zircaloy-4. 
 
Plus récemment, les observations expérimentales de Rautenberg (2012) dans du M5 flué à 
300°C montrent des dislocations W  $   et P  $  , induites par la déviation de dislocations W  $  , mais aucune preuve de montée des dislocations n’a été relevée. Ces observations suggèrent 
alors d’avantage un mécanisme de glissement des crans. 
 





2.1.3 Effets de l’irradiation  
2.1.3.1 A l’origine de l’irradiation neutronique 
 
Les alliages de zirconium, matériaux de choix pour le gainage et l’assemblage du combustible 
nucléaire, sont soumis à l’irradiation neutronique tout au long de la vie de l’assemblage. Lors de la 
présence en réacteur des alliages de zirconium, ceux-ci sont soumis à l’irradiation neutronique due à la 
réaction de fission de l’uranium 235 ayant lieu au sein du cœur du réacteur. Cette réaction de fission 
produit une grande quantité d’énergie, stockée en grande partie sous forme d’énergie cinétique dans 
les produits de fission, mais la réaction produit également deux à trois neutrons dits « rapides », 
d’énergie élevée (E >1 MeV). Les neutrons rapides créés par la réaction de fission doivent être ralentis 
par le modérateur, afin d’augmenter la probabilité de leur interaction avec un nouveau noyau 
d’uranium 235, ils sont alors appelés neutrons « thermiques ». L’excédent de neutrons créés par la 
réaction de fission doit être absorbé par le bore contenu dans le circuit primaire, ou encore par les 
barres de contrôle, afin de garantir la stabilité de la réaction en chaîne. En effet, une réaction de fission 
doit produire une nouvelle réaction de fission en moyenne, et pas d’avantage afin d’éviter 
l’emballement de la réaction.  
 
Le zirconium est transparent aux neutrons thermiques, ce qui fait de lui un bon candidat au 
matériau de gainage du combustible. Cependant, les neutrons rapides sont susceptibles d’entrer en 
collision avec les atomes du cristal et de créer des défauts dans le matériau, du fait de la valeur de leur 
énergie, bien supérieure à la valeur de l’énergie seuil de déplacement dans le zirconium. Le type de 
défaut d’irradiation créé dans la microstructure dépend du matériau, les dommages d’irradiation 
peuvent être de diverses natures, nous détaillerons ici la nature des défauts créés dans les alliages de 
zirconium par l’irradiation. 
 
2.1.3.2 Endommagement du matériau par l’irradiation 
 
Lors de la collision élastique d’un neutron rapide (dont l'énergie est supérieure à 1 MeV) avec 
un atome du cristal de zirconium, celui-ci transmet une partie de son énergie à l'atome de zirconium. 
Cette énergie est beaucoup plus importante que l'énergie seuil de déplacement (w{ % 4	sV<, le choc 
éjecte alors l'atome de son site cristallin, créant une paire de Frenkel, composée d'une lacune et d'un 
interstitiel. L’interstitiel de cette paire est alors appelé PKA (Primary-Knocked-on Atom).  
 
 
Figure 14-Cascade atomique créée sous l'impulsion d'un neutron. 
 
Figure 15-Amas plan de lacunes. 
 
             Dès lors que son énergie est suffisante, le PKA continue sa traversée du cristal et crée ainsi 
une cascade de déplacements. Le cœur de la cascade est une zone riche en lacunes, et la périphérie, 
une zone riche en interstitiels (la durée de cette étape est d’environ 2 picosecondes). 
 Ces lacunes et ces interstitiels vont se réorganiser au bout de quelques picosecondes (^	uo). 
A des échelles de temps plus longues (	o 	p	o<, les défauts ponctuels peuvent se recombiner entre 
eux, s'éliminer sur des puits au sein de la structure (dislocation, joint de grains, précipités...), ou encore 
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former des amas de lacunes et des amas d'interstitiels. Ces amas initialement de petite taille (2 à 3 
lacunes ou interstitiels) peuvent grandir pour former de plus gros amas. Ces amas vont former des 
groupes plans d’atomes manquants ou supplémentaires dans le cristal, appelés boucles de dislocations, 
et qui peuvent alors être respectivement lacunaires ou interstitielles. 
 
 
Figure 16-Formation d'une boucle de dislocation lacunaire. 
 
Figure 17-Boucle de dislocation lacunaire. 
 
Dans le zirconium, ces boucles de dislocations peuvent avoir différents plans d’habitat dans la 
maille hexagonale compacte (Figure 18), celles situées dans les plans prismatiques étant les boucles 
<a>, celles situées dans les plans de base de la maille HCP étant les boucles à composantes <c>. Les 
boucles <a> apparaissent dès les faibles fluences, alors que les boucles <c> n’apparaissent qu’après 
une fluence seuil, différente suivant le matériau irradié, son état de pureté, la température d’irradiation 
ainsi que l’état métallurgique (Simonot, 1995). 
 
Figure 18-Localisation des boucles <a>, rouges, et des boucles <c> vertes. 
 
2.1.3.2.1 Les boucles <a> 
 
Les boucles <a> apparaissent dès les premiers stades de l’irradiation (2 } /	M.mm   5 } 	M.mm), ce sont des boucles prismatiques (c’est-à-dire que leur vecteur de Burgers 
n’est pas contenu dans leur plan d’habitat), lacunaires ou interstitielles. Le Round Robin réalisé en 
1979 par différents laboratoires (Northwood, 1979) a permis de lever de nombreuses incertitudes 
concernant leur nature, densité et plan d’habitat ou encore d’établir la distribution de la normale des 





Figure 19 : Répartition des normales aux plans des boucles lacunaires (cercles vides) et interstitielles (cercles pleins) dans le triangle standard 
(Northwood, 1979). 
Cette représentation dans le triangle standard met en évidence que ces boucles ne sont pas 
situées rigoureusement dans des plans cristallins, mais sont distribuées entre les plans  et 
2, avec une proportion légèrement plus forte de plans d’habitat proches des plans . Ces 
boucles ont des vecteurs de Burgers de type <a> (I % /"〈2〉), et ne sont donc pas purement 
coins. 
Kelly et Blake (1972) établissent un protocole expérimental d’analyse de la nature des boucles 
<a> dans le zirconium irradié puis recuit entre 450 et 500°C, par microscopie électronique en 
transmission (MET). Ils en déduisent que la normale au plan de la boucle peut être inclinée jusqu’à 
35° du vecteur de Burgers ($/"〈2U〉), d’un angle qui diminue lorsque la taille de la boucle 
augmente, conformément à la prévision de l’équation de Bacon (1965) donnant la position du 
minimum d’énergie d’une boucle de dislocation circulaire (Figure 20). En effet, Carpenter (1981) 
explique le caractère non purement coin de la boucle comme le résultat de l’équilibre entre une 
diminution de l’énergie de ligne lorsque le caractère vis de la boucle augmente, et une augmentation 
de l’énergie de ligne lorsque la longueur de la boucle augmente.  
 
Figure 20 - Variation de l'énergie d'une boucle en fonction de l'angle entre la normale au plan de la boucle et son vecteur de Burgers, calculé 
par l'équation de (Bacon, 1965). 
Des expériences d’irradiation aux ions K in situ en MET de lames de zirconium pur (à 
300°C et à 500°C) ainsi que de lames de Zircaloy-2 (de 100°C à 400°C) ont été récemment conduites 
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par Idrees (2013a) (2013b). Ces expériences, simulant les effets de l’irradiation neutronique grâce à 
une irradiation aux particules chargées, ont permis d’établir que, pour un même taux de création de 
dommage et à une même température, les boucles de dislocations <a> créées dans le zirconium pur 
étaient de plus grande taille et en moins grande densité que celles créées dans le Zircaloy-2. Ce résultat 
est en accord avec celui de (Hellio, 1988) concernant des irradiations aux ions zirconium et aux 
électrons d’échantillons de zirconium pur et de zirconium contenant des taux d’oxygène variables, 
ainsi que du Zircaloy-4. L’explication de ce comportement repose sur la présence des éléments 
d’alliage dans la solution solide (Sn en particulier qui, à la différence des autres éléments (Fe, Cr…), 
ne se trouve pas sous forme de phases intermétalliques dans le Zircaloy-4), jouant le rôle de sites de 
nucléation préférentiels des boucles de dislocations. 
La présence de Sn en solution au-delà de 1.5%, d’après Hood (1988), tendrait à faire diminuer 
le diamètre moyen des boucles en augmentant leur densité. De plus, d’après Hellio (1988), l’oxygène 
diminue la vitesse de croissance des boucles interstitielles, en augmentant l’énergie seuil de migration 
des lacunes. 
 
En ce qui concerne la forme géométrique des boucles <a>, celle-ci a été étudiée sur des 
boucles de taille suffisante par MET par Jostsons (1977), dans du zirconium purifié et irradié aux 
neutrons (à 668 K et à des fluences de "." à 6.4 } /	M/m ,	w  	MsV). Les boucles de 
dislocations sont de forme elliptique, avec le grand axe de l’ellipse situé à (h2) autour de la 
direction OQ. Suivant leur nature, elles ont une ellipticité plus ou moins marquée : les boucles 
interstitielles sont plutôt circulaires, quelle que soit leur taille, et les boucles lacunaires plus 
elliptiques, avec une ellipticité accentuée pour les boucles plus grande. Le rapport d’ellipticité des 
boucles lacunaires se stabilise néanmoins lorsque les boucles atteignent des tailles de 	Mm autour 
d’une valeur de .6 ce qui est non négligeable (Figure 21).  
 
 
Figure 21- Variation de l'ellipticité moyenne avec la taille de la boucle et sa nature dans du zirconium irradié à 668K à des fluences de "." à 6.4 } /q/a  @H. Les nombres entre parenthèses donnent le nombre de mesure pour chaque intervalle. Les notations a et b 
concernent respectivement le demi grand et le demi petit axe de l’ellipse (Jostsons, 1977). 
On constate en revanche que pour des boucles de grand axe inférieur à 4	Mm, l’ellipticité est 
faible pour les deux natures de boucles. Pour ces petites tailles de boucles, elles sont donc circulaires, 
quelle que soit la nature des boucles considérée. Ce résultat sera utilisé dans notre étude 
expérimentale. 
Il est intéressant de noter que lors d’un recuit, la taille des boucles <a> a tendance à augmenter, de 
plus leur densité a tendance à diminuer. Dans ce cas, les boucles interstitielles disparaissent 
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rapidement et les grandes boucles lacunaires grandissent au dépend des petites par échange de lacunes 
(Ribis, 2010). 
 
2.1.3.2.2 Les boucles à composante <c> 
 
Les boucles <c> ( Figure 22) quant à elles apparaissent aux fortes fluences (   " }	M.mm) et sont situées dans les plans de base. Leur existence a longtemps été sujet à controverse 
car elles ne sont pas observées à faible dose. 
 
  
Figure 22- Boucles <c> observées dans du zircaloy-4 RXA irradié aux ions Zr 600 keV sur l’accélérateur ARAMIS à 573 K (Tournadre, 
2012). 
 
Leur vecteur de Burgers est du type I % /6〈22"〉, et leur diamètre de l’ordre de 100 nm à 
300°C. Elles introduisent une faute d’empilement du type ABABBAB (faute d’empilement intrinsèque X) et sont de nature purement lacunaire. Leur densité est nettement moindre que celle de boucles <a>. 
Leur germination semble associée à la mise en solution du fer présent dans les précipités 	
:
 @<. 
Ces boucles sont à l’origine de l’accélération de croissance sous irradiation des alliages de zirconium 




2.1.3.3 Irradiation et propriétés mécaniques 
 
Les défauts d’irradiation créés dans le matériau induisent des modifications de sa ductilité, de 
sa dureté et ont des impacts sur son comportement en fluage. Nous détaillerons ici les résultats 
disponibles dans la littérature au sujet de l’évolution du comportement du Zircaloy-4 après irradiation, 
et sous irradiation. 
2.1.3.3.1 Evolution des propriétés macroscopiques après irradiation 
2.1.3.3.1.1 Durcissement du à l’irradiation 
 
A l’échelle macroscopique, la principale conséquence de l’irradiation sur le matériau est son 
durcissement. Comme le montre la Figure 23, l’irradiation conduit à une augmentation de la limite 
élastique du Zircaloy-2 irradié, d’autant plus élevée que la dose atteinte est forte. On voit également 
que l’allongement à rupture décroit avec l’irradiation. 
 
Figure 23- Effet de l'irradiation neutronique sur les propriétés en traction de Zircaloy-2  recuit (Howe, 1960). 
Ce durcissement induit par l’irradiation a également été observé dans du Zircaloy-4. Après une 
irradiation à une dose de 5 } n	M.mm à 350°C, et à une température d’essai de 350°C, on constate 
une augmentation de la limite d’élasticité du zirconium, passant de 180 MPa à 500 MPa en pression 




Figure 24- Essais d’écrouissage interrompu en pression interne réalisés à 350 °C sur une éprouvette en Zy-4 recristallisé irradiée en réacteur 
que sur une éprouvette de Zy-4 recristallisé non irradiée (Onimus, 2004)a. 
La température d’irradiation et la température d’essai jouent également sur le durcissement 
mesuré. Pour des températures d’irradiation comprises entre 100 et 350°C, le durcissement 
d’irradiation reste semblable, mais au-delà de cette température, il décroit, jusqu’à s’annuler autour de 
500°C.  
Pour des températures d’essai comprises entre 20°C et 350°C, le durcissement d’irradiation 
semble indépendant de la température d’essai, mais au-delà de cette température le durcissement 
diminue jusqu’à s’annuler autour de 500°C (Onimus, 2004a). Cette diminution est à attribuer au recuit 
des défauts d’irradiation lors de l’essai. 
 
Les traitements thermiques ont également leur influence sur le comportement plastique du 
matériau irradié. En effet, un recuit d’une heure après irradiation provoque une légère augmentation du 
durcissement avec l’augmentation de la température de recuit jusqu’à 350°C. Le durcissement décroit 
ensuite avec l’augmentation de la température de recuit jusqu’à s’annuler pour un recuit à 500°C.  
 
Ces constatations d’une diminution du durcissement lors d’une irradiation à une température 
supérieure à 500°C ou d’un recuit à la même température sont à corréler avec la restauration des 
défauts d’irradiation (Ribis, 2010). En effet, à ces températures, les boucles <a> voient leur taille 
augmenter et leur densité diminuer. L’augmentation de la température augmente la mobilité des 
défauts ponctuels et ceux-ci ont alors la possibilité de franchir les barrières énergétiques et de se 
déplacer vers les boucles existantes afin de venir augmenter leur taille. Cette augmentation de taille 
des boucles de dislocations lacunaires se fait au détriment de leur densité.  
 
En effet, le nombre de lacunes contenues dans une boucle de dislocation circulaire varie 
proportionnellement à son aire : 
  % IP[Ω  (7)  
Avec Ω le volume atomique, I le vecteur de Burgers et [ le rayon de la boucle. L’énergie 
d’une dislocation est, dans l’approximation de tension de ligne, proportionnelle à sa longueur, c’est-à-
dire, pour une boucle, proportionnelle à son périmètre (w ∝ 2P[<. Considérons alors deux situations:  
• Situation 1 : deux boucles de rayon [X de quantité de défauts  distinctes  




• wX ∝ 2 } 2P[X 
• w ∝ 2P[ % 2√2P[X 
La situation 2 est alors plus favorable énergétiquement que la situation 1 pour un même 
nombre de défauts ponctuels mobilisés. Cette situation d’une boucle de grande taille est permise grâce 
à une augmentation de la température qui facilite la mobilité des défauts ponctuels (ici les lacunes). La 
petite boucle lacunaire émet des lacunes qui sont capturées par la grande boucle lacunaire. 
2.1.3.3.1.2 Réduction de la ductilité 
 
En plus de durcir le matériau, l’irradiation a également pour effet de diminuer de façon 
drastique la ductilité, réduisant l’allongement uniforme et total (Luft, 1991). 
 
Figure 25: Allongement total et uniforme en fonction de la fluence de neutrons rapides, sur du Zircaloy-2 de textures variées. Tous les tests 
ont été effectués à 250°C et à une vitesse de déformation de 0.05/min (Rieger 1974). 
Pour le cas du Zy-4 recristallisé, l’allongement uniforme semble directement lié à l’état de 
durcissement du matériau puisqu’il suit la même évolution que la limite d’élasticité. Plus le matériau 
est durci par l’irradiation, plus son allongement uniforme est réduit. La phase de déformation plastique 
avant la contrainte maximale est très fortement diminuée, et ce phénomène a été interprété par de 
nombreux auteurs comme la localisation précoce de la déformation dans des bandes de cisaillement, 
du type bandes de Lüders, le facies de rupture restant cependant ductile à cupules, comme observé par 
Frégonèse (2000).  
2.1.3.3.1.3 Phénomène de canalisation de la déformation plastique 
 
Le processus de canalisation qui a été ainsi observé expérimentalement dans des matériaux 
irradiés, après avoir été envisagé par Cottrell, dès 1958, sera décrit ici pour le cas des alliages de 
zirconium. Il repose sur les mécanismes d’annihilation progressive des boucles <a> formées lors de 
l’irradiation. L’étude de la canalisation de la déformation plastique dans les alliages de zirconium 
déformés après irradiation a été effectuée par Onimus (2004a). Dans le cadre de cette étude, deux 
types de matériaux recristallisés (Zy-4 RXA et M5) ont été irradiés à des doses allant de 4 }  M m⁄  à 2 }  M m⁄ , puis sollicités en traction ou en pression interne, des lames 
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minces ont ensuite été prélevées dans ce matériau afin d’observer les canaux qui ont pu être formés 
dans le matériau. Les résultats de cette étude montrent : 
• Une canalisation de la déformation dans les plans de base de la maille hexagonale compacte 
lors de la sollicitation du Zircaloy-4 RXA massif pré-irradié, dans la plupart des types de 
sollicitation, seuls la traction axiale révèle la présence de canaux prismatiques et 
pyramidaux (Figure 26 et Figure 27); 
• L’ordre des cissions critiques estimées du système basal et prismatique pour le cas du 
polycristal irradié est inversé par rapport à l’ordre des cissions critiques dans le polycristal non 
irradié (Tableau 7); 
Tableau 7- Estimation des cissions critiques basales et prismatiques à 350°C, pour des monocristaux non irradiés et pour des polycristaux 
non irradiés et irradiés (*d’après (Onimus, 2004a), # d’après (Mills, 1968)) . 
 G:W$< G:W$< Ordre des cissions critiques estimées 
Monocristaux non 
irradiés # 
2  G  4 2!  G  ! G  G 
Polycristaux non 
irradiés* 
5  G  5  G  G 
Polycristaux irradiés* 5  G  75 !  G  "5 G  G 
 
 
Figure 26: Canalisation observée en MET dans le plan basal sur des 
échantillons de tôle de Zy-4 tractionnés à 350°C dans le sens 
transverse après irradiation à 280°C et 6 } q/a et E>1 MeV 
dans Siloé (Onimus, 2004a). 
 
Figure 27: Canalisation observée en MET dans les plans 
prismatiques sur des échantillons de 5 -0 tractionnés axialement 
à 350°C après irradiation en REP à 2 } q/a, E>1 MeV 
(Onimus, 2004a). 
 
Cette inversion des cissions critiques du système basal et prismatique se traduit par une 
modification de la sensibilité à la vitesse des alliages de zirconium. En effet, la sensibilité à la vitesse 
du système basal est plus importante que celle du système prismatique (Geyer, 1999), ce qui explique 
que l’estimation du volume d’activation en écrouissage montre une valeur de H % 4I/ pour le cas 
du matériau irradié, dans lequel le glissement se fait dans le plan de base, et de H ≃ 2I/ pour le 
cas du matériau non irradié, dans lequel le glissement se fait dans le plan prismatique.  
 
Un écrouissage interne aux canaux a également été postulé, celui-ci pouvant s’expliquer par la 
présence de débris et de crans dans les canaux et faisant obstacle au mouvement des dislocations à 





 A l’échelle de l’essai mécanique global, les différents mécanismes menant à la rupture du 
matériau irradié ont été résumés dans la Figure 28. 
 
 
Figure 28- Représentation schématique de la chronologie des différents mécanismes pour des sollicitations de traction sens travers et de 
pression interne à 350°C (d’après (Onimus, 2004a)). 
Dès les faibles déformations plastiques, les canaux apparaissent dans le plan de base des grains 
bien orientés. Ceux-ci étant présents en faible fraction volumique, la contrainte interne augmente alors 
de façon importante et conduit à un taux d’écrouissage très élevé, d’autres canaux s’initient alors dans 
les grains afin d’accommoder la déformation plastique, réduisant ainsi le taux d’écrouissage. Les 
contraintes internes générées par cette situation sont bien plus importantes que les contraintes internes 
générées dans un matériau non irradié lorsque le glissement se fait dans les systèmes de glissement 
prismatiques, répartis de façon plus homogène dans les grains. Si les contraintes internes sont 
suffisamment élevées, des canaux peuvent alors s’initier dans les plans de base de grains moins bien 
orientés, et également se propager de grains en grains, ce qui engendre une baisse importante du taux 
d’écrouissage. La localisation de la déformation dans la zone de l’éprouvette où la canalisation est 
alors possible, et le comportement en rupture se rapproche alors du comportement du matériau non 
irradié, ductile, tel qu’observé par Fregonèse et collaborateurs (2000). 
 
Les boucles de dislocations <a> présentes dans la microstructure du matériau irradié peuvent 
se conduire, de façon schématique et en première approximation, comme des points d’ancrage pour les 
dislocations glissant dans les plans prismatiques et les plans de base de la maille hexagonale compacte. 
En créant des jonctions avec les dislocations, elles peuvent agir à la manière de dislocations de la forêt 
et faire obstacle au glissement des dislocations, ce qui peut expliquer le phénomène de durcissement 
d’irradiation. Mais cette première approche ne peut pas s’appliquer rigoureusement au cas des boucles 
de dislocations <a>, prismatiques, et glissiles sur leur cylindre, en effet, celles-ci peuvent être 
entrainées par les dislocations et progressivement s’annihiler. Elles ne constituent donc pas des 
obstacles fixes et rigides au glissement des dislocations. 
 
Des mécanismes microscopiques théoriques pouvant expliquer le durcissement d’irradiation 
ainsi que la formation préférentielle de canaux dans le plan de base ont été proposés par (Onimus, 
2004a), aussi bien à l’échelle des interactions dislocations-boucles qu’à l’échelle des canaux eux-
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mêmes. Ceux-ci seront présentés dans la partie suivante de cette étude bibliographique, concernant les 
interactions élémentaires entre dislocations et défauts. 
 
Les mécanismes d’interactions entre dislocations et défauts d’irradiation sont à la base de la 
compréhension de la canalisation. Ces mécanismes ont été étudiés aussi bien de manière analytique, 
que par simulations numériques, ou encore par observation expérimentale, en particulier par MET in 
situ. Ils peuvent être classés suivant leur résultat sur le défaut et sur la dislocation. Nous présenterons 
dans une seconde partie de cette étude bibliographique cette classification, introduite dans la revue des 
mécanismes d’interactions entre dislocations et obstacles de Bacon, Osetsky et Rodney (2009), et 
enfin nous préciserons l’état de l’art de ces études d’interactions élémentaires concernant le zirconium.  
2.1.3.3.2 Evolution des propriétés macroscopiques sous irradiation 
 
En fonctionnement nominal en réacteur, les alliages de zirconium subissent des déformations 
viscoplastiques irréversibles à des contraintes appliquées plus faibles que leur limite élastique, c’est le 
fluage en réacteur. Il est le résultat de plusieurs phénomènes concourants : 
 Le fluage thermique ; 
 Le fluage d’irradiation, ayant lieu sous contrainte ; 
 Le phénomène de croissance, ayant lieu même en l’absence de contrainte. 
 
Il est usuel de sommer les contributions de ces différents phénomènes en les considérant 
décorrélés, ce qui est discutable au vu des mécanismes permettant d’expliquer les phénomènes de 
fluage d’irradiation et de croissance, impliquant souvent tous deux l’augmentation des flux de défauts 
ponctuels sous irradiation. 
 
 Etudié depuis les années 60, le fluage en réacteur l’est toujours abondamment aujourd’hui, du 
fait de son importance cruciale sur la durée de vie des matériaux de gainage et d’assemblage.  
 
Les données de la littérature à ce sujet sont très nombreuses, et rendent leur exploitation très 
complexe. Elles concernent des alliages de zirconium divers de par leur composition chimique, leur 
texture, leur microstructure, leur état métallurgique, soumis à des conditions diverses d’irradiation 
(flux), de sollicitation et de température. Les nombreux paramètres (flux, fluence, température, 
contrainte…) ayant une influence sur le fluage varient lors du fonctionnement en réacteur. L’étude du 
fluage est alors complexe car leurs effets respectifs sont mêlés et il peut être difficile de les décorréler. 
C’est pourquoi des études dans des réacteurs expérimentaux peuvent permettre d’obtenir une meilleure 
compréhension des phénomènes en contrôlant de façon plus aisée les paramètres d’entrée. 
 
Après un bref rappel des manifestations du fluage en réacteur, nous présenterons les 




2.1.3.3.2.1 Les observations expérimentales du fluage d’irradiation des alliages de zirconium 
 
Soniak présente une étude paramètrique du fluage en réacteurs expérimentaux (Osiris et Siloé) 
de différents alliages de zirconium (Zy-4 RXA, Zy-4 SRA, M4 et M5) (Soniak, 2002). Nous nous 
intéresserons particulièrement ici aux Zircaloy-4 sous deux états métallurgiques, recristallisé (RXA) et 
détendu (SRA). 
Il a été constaté que l’état métallurgique du matériau influait sur son comportement en fluage. 
En effet, comme présenté en Figure 29, le comportement en fluage du Zy-4 SRA et du Zy-4 RXA dans 
des conditions similaires de température et de contraintes sont différents.  
 
Figure 29-Effet des conditions métallurgiques et de la composition d'un alliage sur son comportement en fluage axial et circonférentiel en 
fonction de la fluence, pour du Zy-4 détendu (SRA), recristallisé (RXA) ainsi que du M4 et du 5 (Soniak, 2002). 
Le fluage circonférentiel du Zy-4 SRA est bien plus important que celui du Zy-4 RXA, et ces résultats 
révèlent aussi une anisotropie de comportement en fluage axial, caractérisé par le rapport des 
déformations axiales et circonférentielles (= =⁄ ) : les alliages recristallisés possèdent une 
anisotropie de fluage négative (= =⁄  ), alors que l’alliage détendu possède une anisotropie de 
fluage positive (= =⁄  ). Au cours de ces essais, diverses températures d’irradiations, 
contraintes, flux, et fluences ont été testés sur ces différents matériaux.  
33 
 
 = % j  stu	:z ⁄ <  K  :<r (8)  
Ces essais ont permis d’estimer l’influence de ces différents paramètres sur le fluage et 
d’estimer les exposants de fluage correspondants à loi de fluage d’irradiation (8), dans chaque cas 
(Tableau 8). 
Tableau 8- Résultats de l'étude paramétrique de (Soniak, 2002). 
Matériau 
Gamme de flux 
neutronique :q/a< 
Exposant de 
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On constate ici qu’à fortes fluences, l’exposant de contrainte est plus fort pour le Zy-4 détendu 
que pour le Zy-4 recristallisé. De plus, il a été constaté que l’influence de la température d’irradiation 
était plus prononcé pour le Zy-4 recristallisé que pour le Zy-4 détendu. Ces résultats n’ont pas été 
interprétés en termes de mécanismes microscopiques mis en jeu lors de ces précédents travaux.  
  
Aujourd’hui, la prédiction du comportement en réacteur des alliages de zirconium repose sur 
des équations s’ajustant au mieux aux données expérimentales disponibles en très grand nombre dans 
la littérature. Afin d’obtenir une description du fluage en réacteur la plus fidèle possible, la 
détermination des origines microscopiques du fluage en réacteur est une étape importante.  
 
Lorsque le matériau est soumis à l’irradiation, le fluage se produit à la fois grâce au 
mouvement des dislocations présentes dans le matériau et grâce aux défauts ponctuels produits par 
l’irradiation. Ces phénomènes concourants sont à la base de nombreux mécanismes qui sont proposés 
afin d’expliquer le fluage en réacteur, nous allons en exposer quelques-uns ici. 
 
2.1.3.3.2.2 Mécanismes proposés pour expliquer le fluage d’irradiation 
 
Parmi les mécanismes proposés pour expliquer le fluage en réacteur, il n’existe pas un 
mécanisme que l’on puisse qualifier de dominant et qui soit capable d’expliquer le comportement 
global des alliages de zirconium « en pile » dans tous les régimes de contraintes, et à tous les stades de 
fluage.  
 
Une revue de l’ensemble des mécanismes permettant d’expliquer le phénomène de fluage 
d’irradiation a été proposée par Franklin (1983), et rappelle, suivant la manifestation 
phénoménologique de l’irradiation sur le fluage, les mécanismes qui peuvent être en cause. La 
recherche des mécanismes microscopiques permettant d’expliquer le fluage d’irradiation a fait et fait 
toujours l’objet de nombreuses recherches. De manière générale, parmi tous les mécanismes proposés, 
trois d’entre eux sont le plus souvent évoqués pour expliquer les résultats expérimentaux : 
 Le SIPN (Stress Induced Preferential Nucleation); 
 Le SIPA (Stress Induced Preferential Absorption); 




Les mécanismes SIPN et SIPA reposent tous deux sur un biais du transfert de masse dû à la 
contrainte appliquée. 
 
Le mécanisme SIPN repose sur le fait que, lors de la nucléation d’une boucle de dislocation à 
partir d’auto-interstitiels produits sous irradiation, la nucléation se fera préférentiellement entre les 
plans atomiques orthogonaux à la direction de la contrainte appliquée. Les lacunes seront 
préférentiellement absorbées dans les plans parallèles à la direction d’application de la contrainte 
(Figure 30). Ce mécanisme de nucléation induit une élongation du matériau dans la direction de la 
contrainte appliquée. 
 
Figure 30-Schéma de principe du mécanisme SIPN. En vert, boucles de dislocations lacunaires, en rouge, boucles de dislocation 
interstitielles. 
Ce mécanisme est significatif uniquement pour des températures intermédiaires, car à trop 
faible température, les défauts ponctuels ont une faible mobilité, et à trop forte température, la densité 
de boucles est faible. 
 
A la différence du SIPN, le mécanisme SIPA suppose que ce n’est pas la nucléation qui est 
biaisée par la contrainte, mais la croissance. Les interstitiels sont préférentiellement absorbés par les 
boucles interstitielles ou les dislocations situées dans les plans orthogonaux à la direction d’application 
de la contrainte. Les matériaux croissent donc dans la direction de l’application de la contrainte. Dans 
les matériaux préécrouis, cet effet est augmenté par l’absorption préférentielle d’auto-interstitiels sur 
les dislocations coin dont le vecteur de Burgers est parallèle à la direction d’application de la 
contrainte. 
 
Ces deux mécanismes, SIPA et SIPN, semblent particulièrement prometteurs pour expliquer le 
comportement sous flux des alliages de zirconium.  
 
Le mécanisme SIPA permet en particulier d’expliquer : 
 Le plus faible taux de restauration de la déformation de fluage d’irradiation pour des 
matériaux pré-écrouis testés en fluage sous irradiation, car, suivant ce mécanisme, la 
déformation en fluage est alors préférentiellement effectuée par la montée des 
dislocations coin bien orientées vis-à-vis de la contrainte appliquée. En effet, cette 
déformation subsiste alors même après recuit (Piercy, 1968) ; 
 La dépendance linéaire à la contrainte du fluage en réacteur à faible contrainte 
appliquée, comme prédit par le modèle SIPA. 
 
Le glissement assisté par la montée repose sur le fait que la montée des dislocations coins 
est accélérée pendant l’irradiation par l’absorption de défauts ponctuels produits par irradiation. Dans 
le cas du glissement assisté par la montée, la déformation est produite par le glissement de dislocations 




Parmi tous ces mécanismes, les méthodes de discrimination sont : 
 L’observation de comportement en fluage en accord avec les lois de fluages propres à 
chacun de ces mécanismes ; 
 L’observation expérimentale de preuves de l’existence de ces mécanismes. 
 
Le fait que la vitesse de fluage du Zy-4 détendu soit plus élevée que celle du Zy-4 recristallisé 
contenant une moindre densité de dislocations (et des grains plus petits) amène une question : le 
mécanisme de montée des dislocations coin ou le glissement assisté par la montée de ces mêmes 
dislocations ne serait-il pas à l’origine de cette différence de comportement suivant l’état 
métallurgique ? 
 
Des observations avec contrainte et sans contrainte d’échantillons prélevés dans des alliages 
de zirconium recristallisés irradiés en réacteur expérimental (OSIRIS) ne mettent en évidence aucune 
différence notable de microstructure, en particulier pour ce qui concerne les boucles <a> (Doriot, 
communication personnelle). Les études menées jusqu’à présent n’ont pas permis d’observer la 
montée de dislocations <a> coin par absorption de défauts ponctuels en conditions d’irradiation en 
réacteur. En effet, lors de l’analyse de matériaux flués en réacteur par MET, du fait de la grande 
densité de boucles <a> présentes, les dislocations <a> sont difficilement discernables.  
 
L’idée de l’étude présentée dans ce manuscrit est de tenter d’étudier la possibilité d’occurrence 
du mécanisme de montée des dislocations <a> sous irradiation dans des conditions plus favorables à 
son observation. Pour ce faire, des échantillons de Zy-4 RXA ont été pré-écrouis afin de créer une 
population de dislocations <a> préexistantes dans le matériau, puis irradié aux ions in situ en MET 
sous contrainte à température ambiante, afin d’observer les interactions entre les dislocations et les 
défauts ponctuels créés par irradiation. Parallèlement des échantillons similaires ont été irradiés sous 
contrainte à température ambiante et à 300°C et ont été observés en MET post mortem. Cette étude 




2.2 LES INTERACTIONS ENTRE DISLOCATIONS ET DEFAUTS D’IRRADIATION 
 
La quantification des modifications du comportement mécanique des matériaux lorsque ceux-
ci sont soumis à l’irradiation motive les études des interactions élémentaires entre dislocations et 
défauts d’irradiation.  En effet, ce sont ces interactions élémentaires entre dislocations et défauts qui 
sont notamment à l’origine : 
 du durcissement par irradiation, lorsque les défauts font obstacle au glissement des 
dislocations ; 
 du phénomène de canalisation des défauts, provoquant une instabilité plastique lorsque les 
défauts sont balayés par le glissement des dislocations. 
 
La compréhension de ces phénomènes passe par la compréhension des interactions 
élémentaires entre les dislocations et les défauts d’irradiation. Du fait de la grande diversité 
cristallographique des matériaux soumis à l’irradiation, des défauts qui peuvent être créés dans ces 
matériaux, et des caractéristiques des dislocations impliquées dans les interactions (suivant leurs 
systèmes de glissement et leur caractère, vis, mixte ou coin), il existe une grande diversité des 
interactions élémentaires possibles. Il est alors nécessaire de classer ces interactions élémentaires ainsi 
que les défauts et les dislocations qui sont impliqués.  
 
Les défauts d’irradiation peuvent être distingués suivant qu’ils présentent ou non un caractère 
de dislocation. Par exemple, les boucles de dislocation prismatiques sont un groupe d’atome manquant 
ou supplémentaire dans un plan de glissement et peuvent se résumer à une dislocation coin fermée 
telle que l’on peut le voir sur la Figure 15. Celles-ci ont alors un caractère de dislocation. Ainsi, on 
compte parmi : 
 Les défauts qui ne présentent pas un caractère de dislocations : les bulles d’hélium, les cavités, 
les précipités (induits ou non par irradiation) ; 
 Les défauts présentant un caractère de dislocation : les boucles prismatiques (fautées ou non), 
les tétraèdres de fautes d’empilement (notés SFTs dans la suite de ce manuscrit). 
 
Les dislocations impliquées dans les interactions entre dislocations et défauts peuvent avoir 
différents caractères suivant l’angle  entre leur vecteur de Burgers et leur ligne de dislocation. Elles 
peuvent alors être vis ( % <, coins ( % 9<, ou mixtes (    9<. 
 
 Suivant le type de défaut et le caractère de la dislocation impliquée, la réaction obtenue sera 
différente. Une classification, proposée par Bacon, Osetsky et Rodney dans deux revues récentes, 
distingue cinq grands types de réactions ( (Bacon, Dislocation–Obstacle Interactions at the Atomic 
Level, 2009) et (Osetsky, 2012)). Ces cinq types de réactions sont : 
 
 R1 : l’obstacle et la dislocation restent inchangés ; 
 R2 : l’obstacle a été modifié par l’interaction, mais la dislocation reste inchangée ; 
 R3 : l’obstacle a été partiellement ou entièrement absorbé sur la dislocation coin sous forme 
d’un super-cran ; 
 R4 : l’obstacle est temporairement absorbé sur la dislocation vis, sous forme de tour d’hélice ; 
 R5 : la dislocation entraîne des défauts initialement sessiles sans contact. 
 
Deux autres types de réactions ont été ajoutés à celles-ci, le défautement à distance de boucles 
de Frank (R6) et le défautement en deux demi-boucles prismatiques (R7). Ces deux dernières 
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réactions, spécifiques aux boucles fautées, ne seront pas présentées ici. En effet, les boucles 
d’irradiation dans le zirconium sont des boucles prismatiques parfaites. 
 
Nous ajouterons en revanche à cette classification proposée une interaction supplémentaire, 
consistant en une modification de la dislocation, sans modification du défaut (R8). 
 
L’échelle spatiale des obstacles impliqués, de l’ordre du nanomètre à la centaine de 
nanomètres, motive l’utilisation de deux techniques complémentaires : la simulation par dynamique 
moléculaire (DM) et l’observation in situ en microscope électronique en transmission (MET). 
 
La DM est l’outil bien adapté à l’étude des interactions élémentaires entre dislocations et 
défauts, du fait de la prise en compte, intrinsèque au modèle, des phénomènes atomiques. L’utilisation 
d’un potentiel interatomique permet de modéliser l’organisation des atomes entre eux dans des 
structures telles que les défauts d’irradiation et les dislocations. La diffusion des atomes, la montée, le 
glissement dévié sont alors des phénomènes pris en compte dans ces simulations, sans la nécessité 
d’introduire des règles locales. 
 
 L’observation in situ en MET est également bien adaptée à l’étude de ces interactions 
élémentaires. Elle permet d’observer directement dans la situation réelle, en lame mince dans un 
matériau présentant une population de défauts, le glissement des dislocations et leur interaction avec 
les défauts. 
 
Les études théoriques, numériques, et expérimentales des interactions entre dislocations et 
défauts seront présentées ici. Nous commencerons par l’interaction avec les défauts de type inclusions, 
pour poursuivre ensuite plus en détails avec les interactions avec des défauts ayant un caractère de 
dislocation. 
 
2.2.1 Interactions entre dislocations et défauts d’irradiation de type inclusion 
2.2.1.1 Description de l’objet étudié 
 
Parmi les défauts d’irradiation de type inclusion, nous ne présenterons pas ici les interactions 
entre dislocations et cavités ou bulles d’hélium, dans la mesure où notre matériau n’en contient pas. 
Nous nous concentrerons ici sur les interactions entre dislocations et précipités. 
 
Les champs de déformation des précipités ont une action à courte distance, et les précipités 
constituent des obstacles au glissement des dislocations, responsable d’un durcissement du matériau. 
Les domaines d’application des études d’interactions entre dislocations et précipités sont divers. En ce 
qui concerne les matériaux soumis à l’irradiation, deux études majeurs sont : 
 La précipitation sous irradiation du cuivre dans l’acier de cuve ; 
 Le développement d’aciers renforcés par dispersion d’oxydes nanométriques (ODS). 
 
Les précipités rencontrés dans les matériaux peuvent être pénétrables ou impénétrables par la 
dislocation. Si le précipité n’est pas impénétrable, il est cisaillé par la dislocation laissant à l’interface 
précipité-matrice une marche de norme , caractéristique du vecteur de Burgers de la dislocation 
impliquée. Lorsque celui-ci est impénétrable, il est contourné et la dislocation peut alors laisser 





Figure 31- Visualisation de l'évitement d'un obstacle infranchissable (particule impénétrable de Cu dans du Cu à 300K) par une dislocation 
coin, simulé par DM (Hatano, 2006). 
2.2.1.2 Estimation de force d’obstacle 
 
L’estimation du durcissement exercé par les précipités fait l’objet d’études aussi bien 
numériques, de DM notamment, qu’expérimentales, en MET in situ. Les deux approches des 
interactions élémentaires entre précipités et dislocations reposent sur l’estimation de la force d’un 
obstacle par la mesure de l’angle d’échappement _ que fait la dislocation autour de l’obstacle, juste 
avant que celle-ci ne s’en libère.  
 
 La force de l’obstacle peut ensuite être estimée, via une approche en tension de ligne (De Wit 
et Koehler, 1959). Le modèle de tension de ligne repose sur l’analogie entre le comportement d’une 
ligne de dislocation et celui d’un élastique mis en tension. La tension de ligne T est définie comme 
l’énergie élastique de la dislocation par unité de longueur de dislocation. Deux approches sont alors 
possibles. Dans un premier temps, on peut considérer que l’énergie élastique	w est indépendante du 
caractère de la dislocation, et dans ce cas : 
 :< % w:< % w (9)  
Dans une seconde approche, si l’on considère que l’énergie élastique dépend du caractère de la 
dislocation, on a : 
 :< % w:< ;	w (10)  
Et l’énergie élastique par unité de longueur d’une dislocation de caractère arbitraire ( est l’angle entre 
le vecteur de Burgers et la ligne de dislocation, et caractérise la nature vis ( % ), coin ( % R), mixte 
(    R)) est donnée par : 
 w %    o:<   I

4P LM C[
? F (11)  
Avec  le coefficient de Poisson,  module de cisaillement, I le vecteur de Burgers de la dislocation, [ le rayon de coupure extérieur et 
? le rayon de coupure intérieur. On note que l’énergie élastique 
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propre de la dislocation est minimale lorsque o  est maximal, pour  % , lorsque la dislocation 
est vis. 
 
  Dans ce modèle de tension de ligne, un élément de dislocation de longueur  ancré à ses deux 
extrémités, et dans un champ de contrainte G, subit deux forces : 
 La force de Peach-Koehler exercée par le champ de contrainte sur l’élément de dislocation  % GI par unité de longueur, avec I le vecteur de Burgers de la dislocation. Cette force est 
radiale (perpendiculaire à la tangente à la ligne de dislocation (c’est-à-dire suivant  k¡¡¡¡¢ Figure 
32) et située dans son plan de glissement);  
 Les deux forces de tension de ligne, tangentielles aux extrémités de la ligne, et dont les 
composantes radiales sont  %  oiM : 2<⁄ 	(projection suivant  k¡¡¡¡¢). 
En considérant  petit, on a alors le rayon de courbure [ %  ⁄ . 
 
Figure 32-La tension de ligne sur un élément de dislocation, d'après (Kubin, 2013). 
A l’équilibre, ces deux forces se compensent et on obtient alors  
  % 2 oiM : 2<⁄ ^ (12)  
  % 	GI	 (13)  
D’où 
Lors du franchissement d’un obstacle, la dislocation se courbe autour du point d’ancrage 
jusqu’à atteindre un angle critique _, et impose de part et d’autre de l’obstacle une force de tension 
de ligne ¡¢.  




Figure 33- Configuration d'une dislocation ancrée sur un précipité: paramètre du modèle de tension de ligne constant (considérant que la 
tension de ligne  ¡¢est indépendante du caractère de la ligne) (Pettinari, 2001). 
En considérant en première approximation que la tension de ligne est indépendante du 
caractère de la ligne, la norme de la force ¢ s’opposant au glissement de la dislocation est : 
  % 2 oC_2 F (15)  
Il est possible d’estimer la contrainte critique de franchissement pour une dispersion 
d’obstacles localisés et espacés de 9.  
 
Figure 34- Dislocation bloquée dans un champ d'obstacles espacés d'une distance L. 
On peut notamment montrer par des considérations géométriques que le rayon de courbure 
critique atteint pour  % _ est égal à [_ % 9 2 o:_ 2⁄ <⁄ . Ainsi, avec T∝ I 2⁄  ( le module de 
cisaillement du matériau), on obtient pour contrainte critique de franchissement de l’obstacle G_ 
 G_ %  I9  (16)  
Avec  % o:_ 2⁄ <. Ce dernier paramètre, , caractérise la résistance de l’obstacle.  
 
Les interactions entre dislocations mobiles et précipités ont été étudiées par exemple par 
traction en MET in situ (Vivas, 1997), dans un autre cadre d’étude. Grâce à l’observation directe de la 
courbure des dislocations autour de leur point d’ancrage juste avant le franchissement de l’obstacle, il 
est possible de déterminer la force maximale que peuvent subir les précipités avant leur cisaillement. 
La détermination de la résistance relative des précipités permet de déduire l’importance de ceux-ci 
dans le durcissement induit par la précipitation dans cet alliage.  
 
En ce qui concerne le renforcement par introduction de nano-précipités, l’étude de leur 
interaction avec les dislocations est fondamentale pour justifier et optimiser leur utilisation (Pettinari-
Sturmel, 2013) (Praud, 2012). Il est alors possible, lors d’observations in situ en MET de déterminer le 
type de mécanisme de franchissement d’obstacle prépondérant (mécanisme de cisaillement ou de 
franchissement de type Orowan), la distance moyenne entre précipités le long de la ligne de 
dislocation et d’estimer l’augmentation de contrainte nécessaire au franchissement d’obstacles. 
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La force d’obstacle dépend à la fois de la taille du précipité et du type d’interaction entre celui-
ci et la dislocation. Si sa cohérence avec la matrice est grande, le précipité peut alors être un moindre 
obstacle au glissement de la dislocation car son cisaillement sera facilité. 
  
Les simulations numériques montrent que la valeur de la force d’obstacle dépend de la taille 
de l’obstacle, de son type, et des mécanismes atomiques impliqués. Dans les simulations atomistiques, 
il est possible d’observer en tension de ligne des angles critiques se réduisant à 70°, ce qui donne une 
estimation de ^! (Bacon, 2009). Lorsque la valeur de la force d’obstacle est déduite d’estimations 
macroscopiques de la limite d’élasticité via des essais de traction, les valeurs obtenues sont de l’ordre 
de     5. L’approche en tension de ligne utilisée pour les simulations numériques surestime 
en réalité la force de l’obstacle car elle ne tient pas compte des interactions attractives entre les deux 
segments de dislocations de part et d’autre de l’obstacle, qui poussent à un échappement plus précoce 
que celui atteint dans le modèle de tension de ligne (une correction a été apportée par Bacon et 
Scattergood (Bacon, 1973)). Il est donc attendu que les valeurs extraites de simulations numériques 
soient plus élevées que celles extraites d’expériences macroscopiques ou de MET in situ. 
 
Si l’on considère les mécanismes de contournement de l’obstacle, la dislocation coin peut être 
amenée à monter au voisinage du précipité, lorsque la température est suffisamment élevée pour 
permettre aux phénomènes diffusifs de se mettre en place, et la dislocation vis peut glisser-dévier au 
voisinage du précipité (Xiang, 2004).  
 
Concernant l’effet de la température sur la force d’obstacle, les simulations de DM montrent 
en général une diminution de la contrainte critique de franchissement de l’obstacle G_ lorsque la 
température  augmente. 
 
La mesure des forces d’obstacles sera utilisée dans la suite de ce manuscrit, afin d’apporter des 
éléments de compréhension des mécanismes expérimentaux observés. 
2.2.2 Interaction entre dislocations et défauts présentant un caractère de dislocation 
 
Les défauts d’irradiation pouvant présenter un caractère de dislocation sont divers suivant les 
différents types de métaux étudiés. Si le matériau présente une énergie de faute stable dans le plan de 
la boucle suffisamment : 
 Faible, les boucles peuvent être fautées et des tétraèdres de fautes d’empilement (SFTs) 
peuvent également être observés; 
 Forte, les boucles sont parfaites, de vecteur de Burgers I¤ un vecteur de translation de la 
maille.  
 
Les mécanismes d’interaction entre dislocations et défauts présentant un caractère de 
dislocation reposent sur les réactions entre dislocations elles-mêmes. C’est pourquoi, avant de 
présenter en détails ces mécanismes, nous ferons un bref rappel des règles régissant les interactions 
entre dislocations. Nous présentons ensuite les principales réactions résultant d’interactions entre des 
dislocations de différents caractères et les défauts, décrites suivant une approche théorique, numérique, 
et expérimentale par traction in situ en MET. Nous présentons ensuite les différentes études 
comparatives des simulations numériques d’interactions dislocations-défauts avec les observations in 




2.2.2.1 Interactions entre dislocations 
 
Lorsque deux dislocations interagissent, elles peuvent former une jonction si cela mène à une 
minimisation de l’énergie de l’ensemble. Dans le cadre de l’élasticité linéaire, l’énergie d’une 
dislocation est proportionnelle à I, la norme de son vecteur de Burgers au carré, et le vecteur de 
Burgers d’une jonction est donné par la loi des nœuds (Figure 35). Rappelons que le vecteur de 
Burgers d’une dislocation est défini suivant la convention choisie par rapport à son sens de ligne. La 
loi des nœuds indique que la somme des vecteurs de Burgers des dislocations arrivant à un nœud doit 
égaler la somme des vecteurs de Burgers des dislocations qui en partent. 
 
 
Figure 35- Illustration de la règle des nœuds, ¥ % ¦ ; §. 
 Dans ce cas, la formation d’une jonction à partir d’une dislocation de vecteur de Burgers IX et 
d’une dislocation de vecteur de Burgers I de même sens de ligne, donnant une jonction de vecteur de 
Burgers ¥ % ¦ ; § sera favorable énergétiquement si  
 ¥ % :¦ ; §<  ¦ ; § (17)  
Soit  
 ¦  §   (18)  
Cette relation constitue la règle de Frank. 




Figure 36- Illustration d'une réaction R1. 
 
La dislocation cisaille le défaut au cours de cette réaction, puis celui-ci est reconstruit 
intégralement après que la dislocation soit libérée. Cette interaction a été observée par simulations de 
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DM pour des dislocations coin comme vis en interaction avec des SFTs et des boucles de Frank dans 
les métaux CFC, ainsi qu’avec des dislocations coin interagissant avec de grandes boucles de 
dislocations dont le vecteur de Burgers est incliné par rapport au plan de glissement de la dislocation, 
dans les métaux BCC. Une marche peut être formée en surface du défaut, mais celle-ci est temporaire 
et disparait. 
 
Les simulations de DM montrent que cette réaction de cisaillement présente une faible 
contrainte critique et se produit lorsque la température est basse et la vitesse de déformation élevée. 
 
 Ce mécanisme de cisaillement se caractérise expérimentalement par un épinglage temporaire 
de la dislocation sur le défaut, et peut être assimilé à une interaction élastique à distance si la courbure 
de la dislocation n’est pas nettement visible autour de l’obstacle. Une augmentation de la courbure et 
un cisaillement du défaut a été observé in situ. En effet, lors de la trempe de cuivre pur (CFC), une 
grande quantité de boucles de Frank de petite taille est formée, ainsi que des tétraèdres de fautes 
d’empilement en moindre proportion. La taille moyenne des boucles de Frank formées étant de l’ordre 
de quelques nanomètres, l’observation de mécanismes d’interaction entre celles-ci et les dislocations 
est difficile, et les expériences menées sur ces matériaux permettent de mesurer les angles critiques de 
franchissement des obstacles, en considérant que le mécanisme de franchissement est le cisaillement 
de l’obstacle. Les contraintes critiques de franchissement de ceux-ci peuvent alors être estimées par la 
même méthode que celle employée pour les précipités. Il a été montré que les contraintes critiques de 
franchissement des obstacles varient entre ." et 57.5	MPa, avec une contrainte moyenne de 49.	MPa (Robertson, 2005), et entre 5 et 75	MPa, avec une contrainte moyenne de 4	MPa 
(Robach, 2003).  
 
Cette disparité dans les contraintes critiques est associée à la grande diversité d’orientations 
géométriques des dislocations par rapport aux boucles de dislocations, à la disparité de tailles de 
boucles, ainsi qu’à la nature des dislocations impliquées.  
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 Figure 37- Illustration d'une réaction R2. 
 
Cette réaction peut être rencontrée dans différents cas : 
 
 Lorsque la marche créée sur le défaut dans le cas d’une réaction de type R1 est en fait stable et 
persiste après libération de la dislocation du SFT ou de la boucle (Nogaret, 2007). L’obstacle 
peut alors être progressivement scindé par interaction avec une ou de multiples dislocations en 
deux défauts distincts. Cette réaction a été observée expérimentalement en MET in situ lors 
d’interaction d’une dislocation avec un SFT (Figure 38, CFC) (Robach, 2006), et a été simulée 
également par DM (Figure 39) (Osetsky, 2004) (Wirth, 2002). 
 
 
Figure 38- Cisaillement d'un SFT par une dislocation dans de l'or trempé, formant deux défauts distincts, a et b, dont l'un est certainement 
une boucle de Frank (R2) (Robach, 2006). 
 
Figure 39- Cisaillement progressif d'un SFT par passage de dislocations coin successives, créant un amas stable et  un reliquat de SFT (R2) 
(Osetsky, 2004). 
 Lorsqu’une dislocation coin interagit avec une boucle dans un métal cubique centré (CC), 
celle-ci peut être modifiée pour devenir une boucle mixte, ou double boucle de dislocation. 




 Une réaction de défautement d’une boucle de Frank interstitielle de diamètre 5 nm dans du 
FeNiCr par interaction avec une dislocation vis a été récemment simulée en DM (Figure 40, 
CFC) (Terentyev, 2013). Le mécanisme proposé pour expliquer le défautement de la boucle 
interstitielle est plus complexe que celui du défautement d’une boucle lacunaire, supposant la 
nucléation d’une seule partielle de Schokley à l’intérieur de la boucle de Frank par interaction 
avec une dislocation glissile. Le défautement de boucles de Frank avait été observé 
expérimentalement lors de la traction in situ d’échantillons de Fe-Cr-Ni irradié aux protons, 
présentant de grandes boucles de Frank (Suzuki, 1992). Cette réaction, initialement réaction 
R4 car reposant sur la formation d’un tour d’hélice sur la dislocation vis qui se trouve ensuite 
refermé, avait été postulée par Strudel et Washburn ainsi que par Hirsch, lors de l’interaction 
entre une boucle fautée et une dislocation vis (Strudel, 1964) (Hirsch, 1976). 
 
 Une interaction entre un tétraèdre de faute d’empilement et une dislocation peut conduire à 
l’effondrement du tétraèdre, donnant alors une boucle de Frank qui est laissée après le passage 
de la dislocation (Matsukawa, 2006). Cette interaction a été observée expérimentalement dans 




Figure 40- Défautement d'une boucle de Frank par interaction avec une dislocation vis (Terentyev, 2013). 









Cette interaction a été proposée de façon théorique pour l’interaction d’une dislocation coin 
avec une boucle parfaite de même vecteur de Burgers (Saada, 1963). Elle mène à la formation sur la 
dislocation coin d’un double supercran glissile. 
 
Elle a été observée expérimentalement lors de l’interaction de dislocations avec différents 
défauts d’irradiation. Cette réaction a par exemple été observée par plusieurs auteurs lors de 
l’interaction entre des SFTs dans de l’or trempé et une ou plusieurs dislocations (Zinkle, 2004), et 
résulte alors en la formation d’un ou plusieurs supercrans glissiles sur la dislocation (Figure 42).  
 
 
Figure 42- Annihilation d'un SFT, formation de supercrans sur les dislocations et migration des supercrans dans de l'or trempé. Les chiffres 




Figure 43: Réaction R3, Absorption et transport par une dislocation coin, simulation de DM (Osetsky, 2006) (cuivre CFC). 
 
 De même, les simulations de DM révèlent également l’occurrence de ce mécanisme lors 
d’interactions entre dislocations coin et les SFTs (Figure 43) (Osetsky, 2006), les boucles de Frank 
(Nogaret, 2007). Pour ces deux types de défauts, des reliquats de défauts sont laissés après 
l’interaction, respectivement un tétraèdre tronqué ou une partie de boucle fautée.  
 
Concernant les boucles dans les métaux CC, les simulations de DM d’interaction entre une 
dislocation coin et des boucles interstitielles parfaites montrent que quel que soit le vecteur de Burgers 
de la boucle, si celle-ci est en situation d’interaction attractive vis-à-vis de la dislocation, elle réagit 
avec la dislocation et forme un double supercran de vecteur de Burgers celui de la dislocation initiale. 
Si les boucles sont grandes, une jonction est formée entre la boucle et la dislocation, qui est glissile 
dans le plan de la dislocation et vient progressivement changer son vecteur de Burgers pour devenir 
celui de la dislocation coin (Terentyev, 2008). 
 
 
Figure 44- Formation d'un double supercran par glissement d'une jonction glissile dans le plan de la boucle, changeant son vecteur de 









Figure 45- Illustration d'une réaction R4. 
 
Cette interaction a été proposée de façon théorique par plusieurs auteurs pour l’interaction 
d’une dislocation vis avec une boucle parfaite de même vecteur de Burgers ( (Saada, 1963), (Hirsch, 
1976)) mais également si les deux défauts n’ont pas le même vecteur de Burgers (Hirsch, 1976). Dans 
ce dernier cas, l’interaction permet d’abord la formation d’une jonction qui s’étend dans le plan de la 
boucle et change son vecteur de Burgers pour devenir celui de la dislocation vis initiale. Cette 
interaction résulte ensuite en la formation d’un tour d’hélice sur la dislocation vis. 
 
De même que pour le cas des boucles parfaites, (Hirsch, 1976) montre que l’interaction d’une 
dislocation vis avec une boucle fautée mène à la coalescence de la boucle avec la dislocation  et à la 
formation d’un tour d’hélice sur celle-ci. 
 
Strudel et Washburn (1963) ont étudié par traction en MET in situ l’interaction de contact 
entre une dislocation en mouvement et boucles fautées. Bien que plus complexes que les interactions 
entre dislocations et boucles parfaites, on retrouve également les tours d’hélice lors de l’interaction 
d’une boucle n’appartenant pas au plan de glissement de la dislocation. Dans ce cas, suivant le vecteur 
de Burgers de la dislocation et de la boucle, un tour d’hélice peut se former, une partie de la boucle 
peut être détruite, ou une interaction sans contact peut se produire. 
 
 Les simulations de DM sur les matériaux CFC montrent la formation de ces tours d’hélice par 





Figure 46- Interaction d'une dislocation vis avec une boucle de Frank dans Ni à 0K (R4) (Rodney, 2005). 
Expérimentalement, l’interaction entre des dislocations vis et un SFT a été observée dans de 
l’or (CFC) trempé tractionné in situ à température ambiante. Chacune d’elle vient interagir avec le 
tétraèdre et acquiert un tour d’hélice qui est repoussé aux extrêmités de la dislocation et vient se 
stocker en surface de la lame. A chaque interaction, la taille du tétraèdre se réduit, jusqu’à son 
annihilation complète (Matsukawa, 2008). Ces observations sont cohérentes avec le mécanisme décrit 
par Kimura et Maddin, proposant que l’interaction d’une dislocation vis avec un SFT sur l’une de ses 
faces mène à la coalescence du SFT avec la dislocation, sous la forme d’un tour d’hélice (Kimura and 
Maddin, 1965). D’autres articles font état de ces mêmes observations expérimentales (Matsukawa, 
2004) (Matsukawa, 2005). 
 
Figure 47- Annihilation progressive d'un SFT à température ambiante, laissant de multiples crans sur la dislocation vis (Matsukawa, 2008). 
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 La formation complète d’un tour d’hélice à partir par l’interaction d’une dislocation vis et d’un 
SFT a été observée par simulations de DM dans le cas d’une interaction s’initiant sur une face du 
tétraèdre (Figure 48). La simulation de l’absorption du tétraèdre sous forme d’un tour d’hélice n’est 
toujours que partielle, la base est absorbée et l’apex reste après l’interaction.  
 
 
Figure 48: Réaction R4, Absorption sous forme de tour d'hélice par une dislocation vis ou mixte, simulation MD (Osetsky, 2006). 
 Dans tous les cas, cette formation de tour d’hélice est un obstacle très fort au glissement de la 
dislocation. En effet, les segments du tour d’hélice qui ne se trouvent pas dans un plan parallèle au 
plan de la dislocation incidente contraignent le tour d’hélice à glisser suivant son cylindre, et 
s’opposent au glissement de la dislocation.  
 
 




Le tour d’hélice peut être un ancrage temporaire, et une augmentation de la contrainte peut 
mener à sa fermeture, comme illustré en Figure 49. La recombinaison du tour d’hélice mène à la 
formation d’une boucle glissile de vecteur de Burgers celui de la dislocation vis. Si le tour d’hélice 
s’est étendu jusqu’aux bords de la boite de simulation, il n’existe alors plus de segment de la 
dislocation vis initiale, et la dislocation vis sera réémise dans un plan parallèle au plan de glissement 
initial, situé à une hauteur ¨ 2⁄  du plan initial, avec ¨ la taille de boucle. Ce phénomène simule alors 
une situation de grande densité de boucles de dislocations de même nature, espacées entre elle 
linéairement d’une largeur de boite de simulation. Ce mécanisme simulé est une possible explication 
du phénomène d’élargissement des bandes claires. 
 




Figure 50- Illustration d'une réaction R5. 
 
Cette réaction peut avoir lieu lorsqu’une boucle de dislocation possède le même vecteur de 
Burgers que la dislocation coin, mais n’intersecte pas le plan de glissement de la dislocation. La 
boucle étant astreinte à glisser sur son cylindre, elle peut être entraînée par interaction à distance par la 
dislocation. Le balayage de boucles par le champ élastique à distance des dislocations a été simulé en 
DM, et les résultats montrent que lors de l’augmentation de contrainte, il existe une vitesse critique au-
delà de laquelle la force due au champ élastique de la dislocation n’est plus suffisante pour vaincre la 
friction de la boucle de dislocation. La boucle se libère alors du champ de la dislocation. La distance 
d’interaction maximale entre les deux objets est estimée à environ neuf fois la taille de la boucle 
(Kubin, 2000). 
 
2.2.2.7 Réaction R8 : Interactions à distance ayant une influence sur la dislocation, sans influence sur le 
défaut 
 
Ce type d’interaction à distance ayant une influence sur la dislocation et non sur le défaut n’a 
pas été observé par simulations de DM. En revanche, récemment, Matsukawa a observé, lors d’une 
expérience de traction in situ de cuivre contenant des précipités de Cobalt, l’interaction à distance 
d’une dislocation avec une boucle prismatique (Matsukawa, 2012). La boucle, d’environ 	Mm de 
diamètre, est attirée par la dislocation mixte avant tout contact entre les deux objets, et la distance 
d’interaction est d’environ !	Mm, proche du diamètre de la boucle. La seule interaction observée ici est 
une interaction à distance sans contact, et la boucle reste inchangée suite au passage de la dislocation. 
La dislocation quant-à-elle, initialement d’orientation mixte, s’est placée dans une orientation vis et a 
intégralement changé de plan au voisinage de la boucle de dislocation, par glissement dévié. Son plan 




L’ordre de grandeur de l’influence des interactions élastiques à distances entre une boucle et 
une dislocation donnée par cette expérience montre que celles-ci ne sont pas à exclure, et pourraient 
jouer également un rôle dans les mécanismes de nettoyage des bandes claires.   
 
De même, l’interaction à distance d’une dislocation avec un SFT d’une cinquantaine de 
nanomètres dans de l’or pur trempé a été observée, à une température haute (57"8    77"8). 
Celle-ci conduit au glissement dévié de la dislocation, sans effet discernable sur le SFT (Briceno, 
2013).  
 
Ces interactions à distance ayant une influence sur la dislocation et non sur le défaut sont donc 
à envisager en sus des autres réactions possibles entre dislocations et défauts d’irradiation. Il serait 
intéressant d’analyser sur matériau irradié massif tractionné si la formation de canaux secondaires, 
bien orientés, dans les matériaux irradiés pourraient témoigner de l’existence de ce mécanisme hors 
lame mince. 
 
2.2.2.8 Comparaison des contraintes critiques des différents obstacles 
 
Les interactions entre dislocations et boucles de Frank dans différentes configurations et avec 
différents caractères de dislocations ont été étudiées en DM (Nogaret, 2008). La quantification des 
contraintes critiques de franchissement des obstacles par Nogaret montre que les réactions faisant le 
plus fort obstacle au glissement des dislocations sont les réactions R4, de formation d’un tour d’hélice 
sur la dislocation, en cohérence avec les analyses de Hirsch (1976) et Saada (1964) attribuant aux tours 
d’hélices un fort pouvoir durcissant. Viennent ensuite les réactions R3 de formation d’un super cran 
par entrainement d’une partie de la boucle de dislocation sur une dislocation coin. Les réactions R1 de 
cisaillement sans dommage sont celles qui nécessitent le moins d’accroissement de la contrainte pour 
le franchissement de la boucle.  
 K_:[X<  K_:[/<  K_:[n< (19)  
2.2.2.9 Effets collectifs 
 
En ce qui concerne les mécanismes de canalisation des dislocations, le nombre de dislocations 
passant sur les obstacles peut également avoir une influence sur les mécanismes d’interaction entre 
dislocations et défauts présentant un caractère de dislocation. Les études de l’influence de plusieurs 
dislocations sur les défauts sont bien entendu intéressantes dans le cas où la dislocation reste ancrée 
sur le défaut, ou encore si le défaut est modifié par la dislocation, mais libéré après le passage de celle-





Figure 51- Mécanisme d'échange de bras suite à la formation du tour d'hélice sur la première dislocation vis. La seconde dislocation prend 
alors le tour d’hélice, libérant ainsi la première dislocation, désancrée. 
 
On constate que l’interaction de deux dislocations successives peut conduire à une 
modification de la configuration de la boucle par la première dislocation, permettant l’intégration de la 
boucle sous forme de tour d’hélice lors de la deuxième interaction. Ainsi, la configuration bloquée de 
la dislocation vis est débloquée par la deuxième dislocation et permet l’émission d’une nouvelle 
dislocation dans un plan parallèle (Figure 51). 
 
 Ce type d’interaction entre une dislocation ancrée et une seconde dislocation peut avoir lieu 
lorsque le phénomène de canalisation a déja permis de balayer suffisamment de boucles pour 
permettre l’activation de sources dans le matériau.  
 
 Il s’agit d’un phénomène très important car la résistance du tour d’hélice se trouve alors très 
diminuée. De plus ce phénomène pourrait expliquer l’élargissement des canaux. 
 
Après avoir présenté brièvement les différents types d’interactions entre dislocations et défauts 
à caractère de dislocations, nous allons préciser les résultats qui concernent de façon plus spécifique 
l’étude des interactions entre dislocations et défauts d’irradiation dans le zirconium. 
 
2.2.2.10 Cas particulier du zirconium 
 
L’étude de la canalisation dans le zirconium a motivé l’étude des interactions entre 





 L’étude Post Mortem en MET d’échantillons irradiés puis tractionnés afin 
d’observer les canaux dans le matériau (Onimus, 2004a). 
 
Les résultats de cette étude macroscopique ont été présentés précédemment (cf 2.1.3.3.1.3) et 
établissent la facilité de la canalisation dans le plan de base pour le zirconium. 
 
 L’étude par traction in situ en MET d’échantillons irradiés aux ions ©ª à 350°C 
(Onimus, 2004a). 
 
Une étude complémentaire de l’observation après sollicitations mécaniques sur massif a été 
réalisée en traction in situ en MET à 350°C d’échantillons pré-irradiés aux ions à différentes doses 
(Tableau 9) afin de comprendre les mécanismes à l’origine de la canalisation observée dans le plan de 
base.  
Tableau 9- Conditions d'irradiation aux ions 	




Flux iMo.mm. omX Energie des ions 	
 Dose dpa NRT 
Tôle en Zy-4 RX 
350°C X 0.6 et 1 MeV 0.4 et 1 dpa 
500°C 0.6 et 2 MeV 0.3 
 
Lors de cette étude par traction d’échantillons pré-irradiés aux ions 	
 : 
• A 0.4 dpa (4«q. )am), les dislocations s’ancrent sur les boucles, et peuvent les annihiler 
ou les franchir avant de s’ancrer sur de nouvelles boucles.  Ce mode de durcissement est 
de type durcissement par un champ d’obstacle. Aucune canalisation n’a été observée à 
cette dose ; 
• Aucune canalisation dans le plan de base n’a été observée à toutes les doses testées ; 
• Une canalisation de la déformation dans les plans prismatiques et pyramidaux a été 
observée à la dose de 1 dpa ; 
• L’absorption d’une boucle et le contournement d’une autre par une dislocation glissant 
dans un plan prismatique a pu être observé. 
 
Un effet de lame mince peut expliquer l’absence d’observation de la canalisation dans le plan 
de base. En effet, le développement de la canalisation nécessite l’activation d’un faible nombre de 
sources de dislocations, produisant de très nombreuses dislocations. Or, dans une lame mince prélevée 
dans un matériau massif, les dislocations qui glissent sont celles qui étaient initialement contenues 
dans la lame, aux joints ou dans les grains, et ne produisent pas de dislocations en grand nombre par 
activation de source. Les effets collectifs sont donc peu observés en lame mince. 
 
 Les mécanismes théoriques 
 
Frégonèse (2000) et Régnard (2002) mettent l’accent sur l’originalité des dislocations glissant 
dans le plan de base, qui peuvent posséder indifféremment l’un des trois vecteurs de Burgers <a> de la 
maille HCP. Une dislocation glissant dans le plan de base et possédant un vecteur de Burgers <a> qui 
rencontre une boucle de dislocation peut alors créer une jonction qui a un vecteur de Burgers <a> lui 
aussi contenu dans le plan de base. Cette jonction est donc glissile dans le plan de base et cela permet 




L’étude systématique des interactions théoriques entre dislocations vis et boucles de 
dislocation est présentée dans les figures Figure 52 à Figure 56 suivantes (Onimus, 2004a). Celle-ci se 
base sur les mécanismes existant dans la littérature pour les interactions entre dislocations et boucles 
dans d’autres types de matériaux ainsi que sur l’application de la règle de Frank aux différentes 
configurations.   
 
o Interaction entre une dislocation vis dans un plan prismatique et une boucle de même 
vecteur de Burgers 
 
Lorsque la dislocation incidente glisse dans un plan de base ou dans un plan prismatique, il est 
possible qu’elle forme avec une boucle de même vecteur de Burgers qu’elle, une jonction hélicoïdale 
(Figure 52), mobile sur son cylindre de glissement le long de la direction indiquée par le vecteur de 
Burgers. Ce mécanisme de type R4 peut alors conduire au balayage du défaut, celui-ci pouvant être 
poussé latéralement.  
 
Figure 52- Formation d'un cran hélicoïdal sur une dislocation de vecteur de Burgers $X en interaction avec une boucle de vecteur de Burgers $X . Réaction R4. 
 
o Interaction entre une dislocation vis dans un plan basal et une boucle de vecteur de 
Burgers différent 
 
Lorsque l’interaction a lieu entre une dislocation glissant dans un plan basal et une boucle de 
vecteur de Burgers différent, la jonction formée peut être glissile dans le plans de base, et la boucle 
peut être entrainée sur son cylindre progressivement, conduisant au balayage du défaut. Si la boucle 
entrainée rencontre une autre boucle de dislocation, celle-ci peut entrainer cette autre boucle en en 




Figure 53- Entrainement d'une boucle de vecteur de Burgers différent du vecteur de Burgers de la dislocation, et entrainement d’une 
deuxième boucle de même vecteur de Burgers. Réaction R3. 
o Interaction entre une dislocation vis dans un plan prismatique et une boucle de vecteur 
de Burgers différent 
 
Enfin, lorsque l’interaction a lieu entre une dislocation glissant dans un plan prismatique et 
une boucle de vecteur de Burgers différent, la jonction formée se réduit à un point, dont le vecteur de 
Burgers est le troisième possible, et qui est sessile dans le plan de glissement de la dislocation. De 
plus, le glissement de la boucle sur son cylindre n’est pas possible du fait de l’orientation respective de 
la direction de glissement de la dislocation et de l’orientation du cylindre de la boucle. La jonction 
sessile ainsi formée peut agir comme un point d’ancrage ponctuel et peut être franchie lorsque la 
contrainte est suffisante par un mécanisme de contournement d’Orowan (Figure 54). Ce mécanisme ne 





Figure 54- Franchissement par le mécanisme d’Orowan de la jonction sessile créée par l’interaction d’une dislocation de vecteur de Burgers $X glissant dans un plan prismatique WX et une boucle de vecteur de Burgers $/. Réaction R1. 
 
Ces interactions élémentaires permettent de comprendre que dans deux cas sur trois, 
l’interaction entre une dislocation glissant dans le plan prismatique et une boucle ne conduise pas au 
balayage du défaut, alors que le balayage des boucles est systématique lors de l’interaction avec une 
dislocation glissant dans le plan de base. Suivant cette simple approche théorique, il est aisé de voir 
que le balayage des défauts dans le plan de base est plus facile que dans le plan prismatique, comme 
cela a pu être observé en MET. 
 
o Effets collectifs 
 
Plus globalement, la formation des canaux basaux, plus larges et plus « clairs » que les canaux 
prismatiques, peut être approchée également par des raisonnements similaires. Dans sa thèse, Onimus 





Figure 55- Mécanisme de double glissement dévié des dislocations conduisant à l'élargissement des canaux basaux, proposé par Onimus. (a) 
Une source s'active dans le plan prismatique, (b) la dislocation rencontre une boucle <a>, (c) la dislocation dévie dans le plan de base, 
entrainant la boucle, (d) la boucle est annihilée par une autre boucle de vecteur de Burgers opposé, (e) la dislocation dévie de nouveau dans le 
plan prismatique jusqu’à rencontrer une autre boucle. 
En effet, la friction de réseau inférieure pour le système prismatique que pour le système basal 
impose que les dislocations glissent spontanément dans le système prismatique, puis dévient dans le 
plan de base à la rencontre des boucles <a>, et enfin dévient de nouveau dans le plan prismatique 
lorsque celles-ci ne rencontrent plus de boucles <a>. Ce mécanisme pourrait être à l’origine de 
l’élargissement des canaux basaux. 
 
Les crans hélicoïdaux peuvent également être impliqués dans le phénomène de balayage des 
défauts, en particulier du fait de la présence de boucles lacunaires et interstitielles produisant des crans 
hélicoïdaux de sens de rotation inversés. Une hélice LH (Left Hand) peut interagir avec une hélice RH 





Figure 56- Annihilation de deux boucles de nature différente par interaction avec une dislocation vis. 
Il est également possible que des mécanismes de type répulsion élastique entre la boucle et la 
dislocation participent au phénomène de nettoyage des canaux. 
 
 L’étude par simulations de DM. 
 
Dans la littérature, deux études par simulations par DM ont étudié les interactions entre 
dislocations et boucles dans le zirconium. Elles reposent sur deux potentiels interatomiques 
développés pour le zirconium : l’un développé par Ackland en 1995 (Ackland, 1995), et le second 
développé plus récemment par Mendelev et Ackland en 2007 (Mendelev, 2007).  
 
Le premier a été utilisé, dans une série d’articles, par Voskoboinikov et collaborateurs, afin de 
simuler les amas stables dans le zirconium (Voskoboinikov, 2006), les structures de cœur des 
dislocations appartenant aux plans de base et aux plans prismatiques (Voskoboinikov, 2005a), ainsi 
que les interactions entre les dislocations coin glissant dans un plan basal (Voskoboinikov, 2005b) et 
prismatique (Voskoboinikov, 2005c), et ces différents amas. Avec ce potentiel interatomique, la 
structure de cœur d’une dislocation dans le plan de base est dissociée, et celle d’une dislocation dans 
un plan prismatique est non dissociée, et la contrainte de Peierls ainsi calculée dans le plan de base est 
trois fois inférieure à celle du plan prismatique.  
 
Pour le second potentiel interatomique (Mendelev, 2007), des simulations par DM ont montré 
que la dislocation vis se dissociait spontanément dans le plan prismatique, et que la dissociation dans 
le plan de base était métastable (Khater, 2010).  
 
Des calculs ab initio réalisés plus récemment (Clouet, 2012) montrent que la structure de cœur 
d’une dislocation vis dans le zirconium est dissociée à la fois dans le plan de base et dans le plan 
prismatique, avec une largeur de dissociation environ deux fois supérieure dans le plan  prismatique 
que dans le plan de base. Même si le potentiel interatomique de Mendelev ne permet pas de simuler de 
façon entièrement fidèle aux résultats des simulations ab initio toutes les propriétés de cœur des  
dislocations dans le zirconium, il permet de s’en approcher d’avantage que le potentiel de Ackland ne 




Le potentiel interatomique de Ackland a été utilisé notamment pour étudier l’interaction d’une 
dislocation coin dans un plan prismatique avec des boucles interstitielles, simulées auparavant par De 
Diego (De Diego, 2002), mènent à leur absorption complète sur la dislocation, pour quel que soit le 
vecteur de Burgers de la boucle envisagée (réaction R3). Cette réaction montre la facilité de balayage 





Figure 57- Interaction entre une dislocation coin dans un plan prismatique et une boucle de dislocation interstitielle (Voskoboinikov, 2005c), 
réaction R3.  
 
Dans une étude récente, Serra et Bacon ont utilisé le potentiel interatomique développé 
Mendelev et Ackland en 2007 afin de simuler les interactions entre une dislocation glissant dans un 
plan prismatique et une boucle de dislocation dans différentes configurations géométriques  (Serra, 
2013). Ces résultats sont basés sur un potentiel permettant de simuler des structures de dislocations et 
des amas de défauts plus proches des amas et des dislocations observées expérimentalement dans le 
zirconium. Nous nous proposons de faire la synthèse détaillée de ces résultats dans le chapitre suivant, 





2.2.3 Conclusions et intérêt de l’étude 
 
Au vu des résultats de la littérature, les effets de l’irradiation sur les alliages de zirconium sont 
macroscopiquement bien caractérisés.  
 
Après irradiation, la quantification du durcissement d’irradiation est connue, et la canalisation 
de la déformation dans des bandes claires, libres de défauts d’irradiation a été observée et analysée par 
Onimus (2004a). A l’échelle microscopique, les défauts d’irradiation, des boucles de dislocations 
parfaites, ont pu être observées et caractérisées par divers auteurs, cependant, les mécanismes 
d’interactions entre défauts d’irradiation et dislocations restent partiellement analysés et compris.   
 
Sous irradiation, l’influence de l’irradiation sur les alliages de zirconium et leur fluage en 
réacteur a fait l’objet de nombreuses études, et les résultats de la littérature sont pléthoriques. 
Cependant, les mécanismes sous-jacents du fluage d’irradiation des alliages de zirconium restent, eux 














Les mécanismes microscopiques proposés pour expliquer le 
phénomène de canalisation dans le plan de base des alliages de zirconium 
reposent sur des raisonnements théoriques et n’ont pas pu être observés. 
Ceux-ci permettent néanmoins de comprendre qualitativement, dans une 
première approximation et sans tenir compte d’interactions élastiques à 
distance, le phénomène de canalisation basale.  
L’étude de ces mécanismes élémentaires est l’objet de ce travail. Ils  
peuvent être étudiés par des expériences de traction in situ en MET 
d’échantillons pré-irradiés aux ions, et par des simulations par dynamique 
des dislocations afin d’obtenir une approche plus prédictive du 










3. MODELISATION PAR DYNAMIQUE DES DISLOCATIONS 
 
La plasticité met en jeu des phénomènes ayant lieu à des échelles spatiales très différentes. 
Des mécanismes thermiquement activés, par exemple la montée des dislocations reposant sur 
l’absorption de défauts ponctuels par les dislocations, peuvent faciliter le contournement d’obstacles 
par les dislocations. Ce mécanisme se produit à l’échelle atomique et est un des mécanismes proposés 
pour expliquer le fluage des matériaux observé à l’échelle macroscopique. Les interactions entre 
dislocations et précipités, créant un durcissement du matériau, ou la production de dislocations aux 
joints de grains  relèvent quant à elles de l’échelle mésoscopique. Des phénomènes d’ordre 
macroscopique peuvent également influer sur la plasticité, tel que le caractère polycristallin du 
matériau. En effet, à l’état polycristallin, la désorientation entre les différents grains et leur 
déformation plastique génère des contraintes internes entre les grains. 
 
Les outils de simulation numérique du comportement plastique des matériaux sont variés, et le 
choix d’un de ces outils dans une situation donnée relève souvent d’un compromis entre sa pertinence 
par rapport au phénomène physique simulé et son coût numérique. Ainsi, la Dynamique Moléculaire 
(DM) est incontestablement l’outil le mieux adapté pour étudier l’échelle spatiale des défauts 
d’irradiation. Le coût numérique de cette technique est tel que son usage se limite à l’étude des 
interactions élémentaires entre une dislocation et un ou deux défauts. Les comportements observés à 
cette échelle doivent alors permettre d’introduire des lois locales ou des paramètres dans les outils de 
simulation aux échelles supérieures, afin de simuler des situations plus complexes avec un coût 
numérique moindre.  
 
Typiquement, dans une démarche de modélisation multi-échelle du comportement des 
matériaux, la Dynamique des Dislocations (DD) se propose de faire le pont entre les simulations de 
Dynamique Moléculaire (DM) et les simulations macroscopiques prenant en compte les 
comportements collectifs des grains à l’échelle du matériau massif (Figure 58). 
 
 




La confrontation de simulations par DD et par DM d’un même phénomène, en se plaçant à la 
même échelle spatiale permet, en principe, de paramétrer les simulations de DD en leur garantissant un 
bon accord avec les résultats à l’échelle atomique. Il faut toutefois être vigilant lors de la 
paramétrisation des simulations de DD à partir des résultats de DM.  
 
En effet, les résultats des simulations de DM dépendent du potentiel interatomique choisi, 
ainsi, les paramètres extraits de ces simulations et insérés dans les simulations de DD en dépendent 
également.  
 
Les potentiels interatomiques utilisés en DM sont ajustés sur des résultats obtenus par 
simulations ab initio ainsi que sur des données caractéristiques du matériau. Suivant le problème 
particulier étudié, les  potentiels empiriques sont ajustés sur des données différentes. Ainsi, pour un 
matériau unique, plusieurs potentiels interatomiques existent, chacun donnant pour un matériau des 
valeurs de paramètres physiques, notamment élastiques (module de Young, coefficients de Poisson…), 
qui peuvent être différentes. Le développement de nouveaux potentiels interatomiques est motivé par 
l’envie de capturer dans un même potentiel toute la physique d’un matériau. Dans le cas du zirconium, 
comme décrit précédemment, deux potentiels interatomiques distincts existent. L’un d’eux a été 
développé par Ackland en 1995 (Ackland, 1995), et le second a été développé plus récemment par 
Mendelev et Ackland en 2007 (Mendelev, 2007). Les résultats de simulations de DM des défauts 
d’irradiation stables dépendent du potentiel interatomique utilisé. Le premier potentiel montre une 
grande diversité d’amas possibles (Voskoboinikov, 2006) quand le second montre un nombre bien 
moindre d’amas, avec notamment la formation d’amas d’interstitiels rectangulaires (Diego, 2008). Ces 
derniers amas sont plus proches des défauts d’irradiation observés expérimentalement que ceux 
obtenus précédemment par le potentiel d’Ackland. Dans le cas de l’étude des interactions entre 
dislocations et défauts d’irradiation, il convient donc de comparer les résultats de DD avec ceux 
obtenus en DM via l’utilisation du potentiel de Mendelev (2007). La proximité des résultats de DM 
avec les observations expérimentales disponibles est alors un point important à prendre en compte 
dans le choix d’un potentiel interatomique. 
 
Toutefois, il convient également d’être conscient des limitations inhérentes aux simulations de 
DM. En effet, celles-ci sont faites dans des boites de simulation de taille réduite (généralement de 
l’ordre de quelques dizaines de nanomètres de côté), et des conditions aux limites périodiques sont 
appliquées sur les bords de boite afin de s’affranchir d’une partie des effets de bord. Malgré cette 
précaution, il a été constaté que la taille de la boite de simulation pouvait influer sur la contrainte 
critique de franchissement des défauts simulés en DM. Une autre limitation est l’ordre de grandeur des 
vitesses de déformations appliquées aux boites de simulation, de l’ordre de => % ¬omX, quand les 
vitesses de déformations appliquées aux matériaux massifs sont expérimentalement de l’ordre de => % mnomX. Récemment, Fan (2013) et collaborateurs ont développé une méthode numérique 
permettant d’atteindre des vitesses de déformation plus faibles en DM et de se rapprocher des 
conditions expérimentales. Ils ont alors observé un mécanisme lors de l’étude de l’interaction d’une 
dislocation coin avec une boucle de dislocation, appelé « trigger mechanism ». Ce mécanisme consiste 
en un aplatissement progressif du cran créé sur la dislocation. Ce mécanisme relève de la diffusion et 
ne pouvait être vu qu’à des échelles de temps plus longues que celles accessibles usuellement en DM. 
La vitesse de déformation peut donc jouer sur le mécanisme d’interaction entre dislocation et défaut 
observé par simulations de DM. 
Une fois les résultats de DM acquis via un potentiel interatomique bien adapté au phénomène 
étudié, la question du modèle à employer en DD pour tenir compte des résultats de DM reste posée. La 
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fiabilité du modèle doit être établie grâce à la comparaison des résultats de simulations de DD et de 
DM portant sur un panel étendu de situations. 
 
L’objectif de l’étude présentée dans ce chapitre est de valider les modèles introduits dans la 
DD afin de gérer les interactions entre dislocations et boucles de dislocations dans le zirconium par 
comparaison avec des résultats récents obtenus par simulations de DM avec le potentiel de Mendelev 
(Serra&Bacon, 2013). Malgré ces très récents résultats, certains paramètres sont encore difficilement 
accessibles et des approximations doivent encore être faites.  
 
Les simulations par Dynamique des dislocations qui seront présentées ici ont été effectuées à 
l’aide d’un code nodal de dynamique des dislocations développé au sein du CEA de Saclay par 
Laurent Dupuy, en collaboration avec le CNRS de Grenoble et Thiais (SIMAP et ICMPE), et l’INRIA 
de Bordeaux.  
 
Dans une première partie, nous rappelons quelques bases générales concernant la DD, son 
fonctionnement et les différents codes existants. Dans une seconde partie, nous présentons les résultats 
d’études d’interactions dislocations-boucles effectuées en DM sur zirconium, puis nous les comparons 
avec les résultats de nos simulations de DD. Nous discutons ensuite ces résultats et les mettons en 
perspectives du travail effectué récemment en DM (Serra&Bacon, 2013).  
3.1 ETAT DE L’ART 
3.1.1 La dynamique des dislocations 
3.1.1.1 Principe 
 
L’évolution d’une dislocation soumise à une contrainte peut être décrite en première approche 
en lui appliquant le modèle de « tension de ligne » (cf. Chapitre 2). Lorsqu’on ne considère plus une 
dislocation mais une population de dislocations, la solution analytique du problème ne peut alors plus 
être traitée de façon simple et demande l’utilisation de moyens numériques. Ainsi, la Dynamique des 
Dislocations (DD) a été développée afin de pouvoir suivre le comportement d’une population, 
potentiellement large, de dislocations dans le temps et sous contrainte, en prenant en compte des 
forces, des mobilités, et des réactions entre dislocations.  
 
Historiquement, les premières simulations numériques de type « plan », 2D, ont été réalisées 
dans les années 60 (Foreman, 1967) (Bacon, 1967). Elles reposaient sur l’étude de la courbure d’une 
dislocation dans son plan de glissement lorsque celle-ci se trouve dans un champ d’obstacles et 
soumise à une contrainte. Dans ces premières simulations 2D, les dislocations étaient modélisées par 
des nœuds, reliés entre eux par des segments rectilignes. Ces études ont contribué à la modélisation du 
mécanisme de franchissement d’Orowan des précipités et à l’évolution de la modélisation des sources 
de Frank-Read. Plus tard, au cours des années 1980, une modélisation basée sur une méthode de type 
automate cellulaire d’un champ de dislocations infinies et de même vecteur de Burgers a été développé 
(Lépinou&Kubin, 1987). Ces dislocations sont vues depuis leur extrémité et la modélisation permet de 
rendre compte de leur organisation les unes vis-à-vis des autres et vis-à-vis d’une contrainte appliquée. 
Ce type de simulation 2D, basé sur le fonctionnement d’un automate cellulaire, pose les bases des 
futures simulations de type 3D basées sur un réseau spatial (vis-coin, mixtes-coin, comme décrit en 
Figure 59). Depuis, les progrès en matière de puissance de calcul ont accompagné les progrès en terme 
de simulation des comportements des dislocations, permettant de passer à des simulations 3D de 
systèmes dynamiques de dislocations. Le premier code 3D de DD basé sur un réseau spatial a vu le 
jour en 1992 (Kubin, 1992) et permettait une modélisation plus réaliste d’un réseau de dislocations. 
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Vers la fin des années 1990, l’approche nodale (les dislocations sont modélisées comme des nœuds 
reliés entre eux par des segments rectilignes de caractère quelconque) s’est développée (Zbib, 2000) 
(Schwartz, 1999a). Quelques détails concernant ces deux types de discrétisation sont donnés ici. 
 
 
Figure 59- Illustration de la discrétisation des dislocations suivant une approche nodale ou une approche vis coin. 
 
 la discrétisation vis-coin, basée sur un maillage de l’espace et des dislocations  
 
Pour ce type de discrétisation, à la fois les lignes de dislocations et l’espace sont discrétisés, et 
le code fonctionne à la manière d’un automate cellulaire. Les lignes de dislocation sont représentées 
par une succession de segments purement vis ou coin, alternés. L’ensemble des directions de ligne, des 
vecteurs de Burgers, et des translations élémentaires est décrit par des vecteurs contenus dans une base 
de vecteurs compatibles avec le réseau de discrétisation spatial.  
 
A chaque pas de temps, les segments peuvent avancer en réponse aux sollicitations auxquelles 
ils sont soumis sur ce réseau discret. La discrétisation ne permet pas une estimation précise des forces, 
et notamment de la « self-force » liée à la courbure. Afin de prendre en compte cette courbure, le 
calcul de l’interaction élastique entre le segment considéré et ses voisins est remplacé ou assisté d’un 
calcul de type tension de ligne.  
 
Parmi ces codes, on compte notamment TriDis, développé par Fivel et Verdier (Verdier, 
1998). La base de vecteurs et de directions peut également être complétée par des segments de 
dislocation mixtes, dans ce cas, les codes sont appelés mixtes-coin. MicroMegas, développé 
notamment par Devincre et Kubin et Mobidic développé par Madec (Madec, 2004) comptent parmi 
ces codes mixtes coin. 
 
 la discrétisation nodale 
 
Les lignes de dislocation sont représentées par une série de nœuds connectés entre eux par des 
segments rectilignes (nous ne considèrerons ici que ce type de liaison entre nœuds de discrétisation, 
même si des codes utilisant des splines cubiques ou des arcs de cercles existent également (codes PDD 
(Ghoniem, 2000))). Chacun de ces segments possède un système de glissement, défini par son vecteur 
de Burgers ¡¢ et son plan de glissement défini par sa normale ­¡¡¢. Ils peuvent adopter n’importe quel 
caractère. On distingue différents types de nœuds auxquels un ou plusieurs systèmes de glissement 
peuvent être alloués: 
o les nœuds physiques, qui ont un sens physique car se trouvent par exemple aux extrémités 
d’une dislocation ou à la jonction entre deux dislocations dans deux plans différents ; 
o les nœuds topologiques, permettant la discrétisation de la dislocation entre deux nœuds 
physiques. 
Ce type de discrétisation a été développé par Kukta et Freund (Kukta, 1998) puis approfondi et 
complété au cours des années suivantes (Shenoy, 2000) (Weygand, 2002). ParaDis (Bulatov, 2006) est 
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aujourd’hui le nouveau code nodal de référence (paradis.stanford.edu). NUMODIS, code nodal inspiré 
de ParaDis, a été utilisé au cours de ce travail. 
 
 
Le choix entre ces deux types de discrétisation doit se faire au cas par cas en fonction du 
problème à étudier. Les codes vis-coin sont basés sur des modèles plus simples et plus robustes 
que leurs cousins nodaux, et sont donc plus rapides, même s’ils ne sont pas parallélisés. En revanche, 
les situations topologiques complexes nécessitent l’introduction de règles locales. Les codes nodaux, 
quant-à-eux, permettent une discrétisation plus proche de la situation réelle, et poussent à être plus 
ambitieux du point de vue de la description des situations topologiques de jonctions ou d’intersections 
entre dislocations. Ils sont alors plus difficiles à mettre en œuvre et plus lourds en terme de temps de 
calcul. 
 
C’est ce dernier type de code qui sera utilisé ici afin de traiter de façon la plus complète 
possible les situations d’interactions entre dislocations et boucles de dislocations dans le zirconium, 
pouvant résulter de situations topologiques complexes. 
 
 Algorithme général 
 
Après cette brève présentation de la motivation des codes de dynamique des dislocations, nous 
présentons ici l’algorithme explicité sur lequel son fonctionnement est généralement basé : 
o Un calcul des forces subies par les dislocations discrétisées est effectué ; 
o La vitesse des dislocations subissant ces forces est calculée via l’utilisation de lois de 
mobilité; 
o Le déplacement des dislocations est calculé pour le pas de temps considéré ; 
o Une fois les déplacements des dislocations sur un pas de temps envisagés, les 
évènements discrets (de collision par exemple) qui pourraient se produire sont gérés ; 
o Les dislocations sont déplacées en réponse à ces forces ; 
o Un nouveau calcul des forces est alors envisagé au pas de temps suivant. 
 
Nous détaillerons chacune des étapes de calcul décrites-ci avant dans le cas particulier du code 
nodal utilisé, NUMODIS. 
 
3.1.1.2 Cas du code NUMODIS 
 
Les principaux « ingrédients » d’un calcul NUMODIS sont donnés ici.  
3.1.1.2.1 Calcul des forces 
 
On commence par estimer les forces d’exerçant sur les dislocations. Les dislocations sont 
soumises à des champs de contraintes d’origine diverses, générant des forces élastiques sur les 
dislocations. Ces forces élastiques sur la dislocation de vecteur de Burgers  et de tangente à sa ligne ® 
peuvent être estimées par la formule de Peach-Koehler : 
 ¯ % :°  < } ® (20)  
Cette force est donc orthogonale au segment de dislocation sur laquelle elle s’applique, mais 
n’est pas forcément contenue dans son plan de glissement. Le champ de contrainte ° peut avoir 
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différentes origines, aussi bien internes, du fait des champs élastiques des autres dislocations, 
qu’externe du fait de contraintes extérieures appliquées au matériau. Dans le cadre de l’élasticité 
linéaire, ces différentes contributions peuvent alors être sommées. 
 ° % °±²² ; °³­´ (21)  
Afin de déterminer le champ de contrainte, l’estimation du champ des contraintes dû à 
l’ensemble des dislocations du système °³­´ est nécessaire, et passe par l’estimation de la contribution 
au champ des contraintes de chaque élément de dislocation. Une façon d’estimer explicitement le 
champ de contrainte généré au point µ par chaque élément d’une autre  ligne de dislocation de 
coordonnées µ¶ est de passer par la formule de Brown : 
 
K·¸:µ< % !P¹ JJJ
µº
µ»
¼I½¾=·½¿A À¸ ; =¸ ½¿AÀ·Á





Avec ¼ % ‖µ  µ¶‖,  et  le module de cisaillement et le coefficient de Poisson. On voit ici que 
lorsque [ Ã , c’est-à-dire lorsque l’on se rapproche du cœur de la dislocation, il existe une 
singularité liée aux dérivées partielles de ¼ (J·¼ % ÄÅÆ ). Diverses approches introduisant des rayons de 
coupure (Brown, 1964, Gavazza et Barnett 1976) ou étalant le cœur de la dislocation sur une largeur 
finie dans le plan de glissement (Lothe, 1992), gèrent de manière plus ou moins complète les 
discontinuités lors de calculs de champs de contraintes et d’énergies de dislocations. Cai (2006) quant 
à lui propose une approche alternative.  
 
Cette approche, non singulière et auto-consistante, repose sur une distribution du vecteur de 
Burgers en tout point de la ligne de dislocation, tout en conservant des expressions proches des 
expressions de la théorie singulière (éq. 4),  via l’introduction d’un paramètre $. 
 
 
K·r¸v:µ< % !P¹ JJJ
µº
µ»
¼I½¾=·½¿A À¸ ; =¸ ½¿AÀ·Á
; 4P:  <¹ I½=½:JJ·J¸
µº
µ»
¼  ·¸JJJ¼<¿AÀ 
(23)  
Avec ¼ % Ç:A½  AÀ½<:A½  AÀ½< ; $ 
 
L’expression est alors non singulière pour des valeurs de $  , et lorsque $ % , l’expression 
se réduit à la solution classique singulière. 
 
Suivant la valeur de $, l’énergie totale d’une dislocation est répartie de façon artificielle entre 
un terme d’énergie de cœur w_ÈÉk et un terme d’énergie élastique wÊ. Le choix de ce paramètre, de 
l’ordre de l’amplitude du vecteur de Burgers, car il s’agit de définir le champ d’action des effets de 
cœur, sera discuté dans la suite de ce chapitre. 
 wÈ % wÊ ; w_ÈÉk (24)  
Cette répartition de l’énergie entre une partie d’énergie de cœur et une partie d’énergie 
élastique est issue d’une solution numérique pour s’affranchir de la singularité à proximité du cœur 
des dislocations. Comme indiqué par (Bulatov, 2006), ce paramètre ne peut, à lui seul, traduire toute la 
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complexité de la structure de cœur des dislocations, et un paramètre supplémentaire est ajouté dans 
NUMODIS. En l’absence de données, nous faisons l’hypothèse que l’énergie de cœur soit donnée par 
une fraction de l’énergie élastique, via le paramètre _ÈÉk. On a alors: 
 w_ÈÉk:< % _ÈÉk Ë I4P:  < :  o< LM C[
?F (25)  
Il est couramment admis que l’énergie de cœur provenant des régions anélastiques à proximité 
du cœur de la dislocation représente environ 10% de l’énergie totale de la dislocation (Devincre, 1993) 
(Kubin, 2013). 
 
3.1.1.2.2 Calcul des vitesses 
 
 Sur chaque élément de dislocation 5, en régime visqueux amorti, on a, pour tout élément 
considéré 
 ¯ ; ¯{ % aµÌ %  (26)  
Avec ¯ la force motrice, c’est-à-dire la force de Peach-Koehler projetée dans le plan de glissement, 
et ¯{ la force dissipative. La force dissipative est de type force visqueuse, et dans ce cas 
 ¯ ÍÎ %  (27)  
Avec Î est le champ des vitesses cherché et Í la matrice de viscosité. 
Cette relation est vraie pour tout élément de dislocation considéré.  
 
La matrice de viscosité possède plusieurs composantes (équation (9)). 
 Í % SÏ:ÐÑÐ< ; S_:ÒÑÒ< ; S:®Ñ®< (28)  
Avec	® vecteur unitaire tangent à la ligne de dislocation et Ð et Ò les vecteurs unitaires définis 
comme Ò Ó :Ô } ®</‖Ô } ®‖ et Ð Ó Ò } Õ. SÏ est le coefficient de friction dans le plan de 
glissement, S_ le coefficient de friction dans le plan de montée, et S le coefficient de viscosité 
tangentielle permettant de s’affranchir des mouvements des nœuds le long de leur ligne, ce qui dans le 
cadre d’une discrétisation nodale n’a pas de sens physique. On s’efforcera de conserver S ` SÏ . 
Dans le cas du glissement simple que nous considérons, le mouvement de la dislocation est contenu 
dans le plan de glissement. La montée n’est pas prise en compte ici. Les vitesses sont alors calculées 
uniquement dans les directions autorisées grâce à l’utilisation de coordonnées généralisées. 
 
Dans le cadre d’une discrétisation nodale, la vitesse de l’élément de dislocation situé entre les 
nœuds · et ·X est une fonction linéaire des vitesses des deux nœuds extrémités : 
 ÎÖ:×< % ·:×<Ø³:×< ; ·X:×<Ø³¦:×< (29)  




 ·:×< % Ù×  ª¸ ÙÙª·  ª¸ Ù (30)  
On a alors pour vitesse locale en un point × quelconque : 
 ÎÖ:×< %ÚØ··:×<·  (31)  
La condition (8) ne pouvant alors plus être remplie pour tout point en abscisse curviligne × considéré, 
on se satisfait d’une formulation plus faible. On applique alors le principe des puissances virtuelles au 
système constitué d’éléments finis linéaires afin d’obtenir sa formulation faible: 
 
Û:¯ ÍÎÖ<  ÎË 5 % 									ÜÎË cinématiquement 
admissible 
(32)  
Si l’on prend comme champ des vitesses cinématiquement admissible le champs défini dans l’équation 
(12) on a alors : 
 Ý·:×<OÞÈ_ ; Þ{Q5 %  (33)  
 Ý·:×<Í:®:×<<  Î:×<5 % Þ· (34)  
Où Þ· est la force nodale au nœud 4. 
 
Si l’on insère la formule (12) dans l’expression (15), on obtient une expression des coefficients de la 
matrice de viscosité : 
 Í·¸ % Ý·:×<S: ®:×<<¸ :×<5 (35)  
Et l’équation à résoudre afin d’obtenir les vitesses nodales à partir des forces nodales est donc 
finalement du type : 
 ßØ % ¯ (36)  
Dans ce cas, la puissance dissipée par le réseau est alors 
 W % ¹à  á	 5 %Úà·  á··  (37)  
Cette formule permet de connaitre, lorsque deux situations topologiques sont envisageables, celle qui 
dissipera le plus de puissance et donc celle dont la réalisation a le plus de sens physique.  
 
Une fois la vitesse des nœuds calculée, les nœuds peuvent être déplacés, sous réserve que l’on 
n’ait pas de changement topologique à prendre en compte. Sinon, on entre dans la partie de 
l’algorithme décrite ci-après. 
3.1.1.2.3 Prise en compte des éventuels changements topologiques 
 
Lorsque les dislocations sont déplacées, elles peuvent entrer en collision les unes avec les 
autres, créer des jonctions, ou encore s’annihiler. Ces changements topologiques demandent une étape 
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supplémentaire, avant le mouvement effectif des nœuds, afin de s’assurer, en cas de jonction par 
exemple, que la situation topologique choisie est la plus probable.  
Dans le cas d’une jonction par collision de deux dislocations, plusieurs questions se posent. 
Quel est le devenir du nœud à l’intersection des deux dislocations dans le temps ? Devant plusieurs 
possibilités topologiques, quelle est celle qui sera choisie (Figure 60) ? 
 
 
Figure 60- Illustration de deux possibilités de split du noeud (e). L'algorithme Splitnode calcule alors la puissance dissipée entre la 
situation initiale et les différentes situations finales possibles, la situation ayant la dissipation maximale est celle qui sera choisie. 
 
Entre alors en jeu un algorithme dédié, appelé Splitnode, qui se charge d’envisager, dans la 
configuration considérée, l’ensemble des configurations possibles et de calculer pour chacune d’entre 
elles la puissance dissipée correspondante. La configuration présentant la plus forte puissance dissipée 
sera alors celle qui sera retenue, et l’algorithme Splitnode peut alors faire appel à une opération de 
séparation (split) si le nœud connecté à plusieurs nœuds est scindé en plusieurs nœuds (Figure 60). Ces 
différents algorithmes s’inspirent des descriptions fournies par Bulatov (2006), et sont étendus dans 
NUMODIS à d’avantage de situations. 
 
Une spécificité de l’algorithme Splitnode de NUMODIS est de permettre une exploration 
étendue des évolutions possibles d’un nœud multiconnecté par rapport à celle proposée dans ParaDis 
(Bulatov, 2006). Comme nous le verrons plus loin, ceci rend possible certaines réactions observées par 
DM qu’il serait impossible de reproduire par ailleurs. L’algorithme Splitnode permet à des nœuds 
compotant trois « bras » de splitter en deux nœuds connectés par une jonction qui peut avoir le même 
vecteur de Burgers que le segment initial, mais se situe dans un plan de glissement différent. La Figure 
61 illustre ce phénomène sur un cas concret pris dans le cas d’une géométrie hexagonale. Initialement, 
trois bras sont connectés au nœud (d), situé à la jonction de deux plans prismatiques, WX et W , et du 
plan de base S, et chacun de ces bras possède un vecteur de Burgers de type <a> différent. Dans le 
plan de base, les dislocations ayant n’importe lequel des trois vecteurs de Burgers <a> sont glissiles. Il 
est alors possible que, si le segment (d-b) de la configuration initiale veut avancer dans son plan 
prismatique, la situation permette la cission du nœud d en deux nœuds, d et e, reliés par une jonction 
dans le plan de base. Cette jonction possède alors le vecteur de Burgers de la dislocation contenue 
dans le plan WX et est glissile dans le plan de base. Ce mécanisme ainsi permis, similaire au cross-slip 






Figure 61- Illustration d'une situation de « cross slip géométrique » permis par Splitnode. 
 
 
D’autres situations topologiques peuvent se présenter, demandant une étape de remaillage. 
Lors du déplacement d’un nœud, celui-ci peut par exemple être amené à s’éloigner de son voisin 
appartenant à la même ligne d’une distance supérieure à la distance de discrétisation maximale choisie 
ou inversement à s’en rapprocher jusqu’à atteindre une distance inférieure à la distance de 
discrétisation minimale choisie. Dans ces deux cas de figure, une étape de remaillage (remeshing) est 
nécessaire. L’algorithme spécifique appelé pour remplir cette tâche devra, dans le premier cas, ajouter 
un nœud topologique entre deux nœuds existants, et allouer de nouveaux vecteurs de Burgers aux deux 
segments ainsi créés, et dans le second cas, supprimer un nœud topologique, et réallouer un vecteur de 
Burgers au nouveau segment ainsi formé. 
 
 Une fois les changements topologiques éventuels pris en compte, les nœuds de discrétisations 




3.1.2 Utilisation des codes de DD dans le cadre de l’étude des matériaux irradiés 
 
La DD est particulièrement bien adaptée à la simulation de situations de canalisation se 
produisant dans les matériaux, en présence d’un grand nombre de défauts d’irradiation. Différentes 
études ont ainsi été entreprises dans le passé, utilisant une description de plus en plus fidèle aux 
résultats d’interactions élémentaires entre dislocations et défauts d’irradiation.  
 
3.1.2.1 Des règles locales à la DD atomistiquement informée… 
 
Initialement, les défauts n’étaient pas considérés comme des obstacles possédant un caractère 
de dislocation. Les règles locales régissant le résultat d’une interaction entre le défaut et la dislocation 
provenaient des résultats de simulations de DM, et fixaient la contrainte critique de franchissement de 
l’obstacle. Les premières simulations massives de canalisation appliquaient une règle locale commune 
quel que soit le caractère de la dislocation impliquée, et les défauts étaient supprimés après leur 
interaction avec la dislocation ((Diaz de la Rubia, 2000) (Ghoniem, 2002) (Ghoniem, 2001) (Khraishi, 
2002)). Malgré le caractère sommaire du traitement des interactions entre dislocations et défauts, les 
résultats obtenus étaient en accord avec les résultats d’essais macroscopiques en termes de 
canalisation. 
 
Plus tard, Nogaret a donné, dans les FCC, un réel caractère de dislocation aux défauts. Il a 
simulé l’interaction d’une dislocation avec des boucles de Frank, qu’il a considérées initialement 
comme des « facettes » sessiles (Figure 62 a). Les boucles sont alors des boucles parfaites dont les 
côtés sont arbitrairement immobiles, afin de simuler des boucles de Frank sessiles. Il se base ensuite 
sur des résultats de DM pour introduire leur défautement, et leur intégration sous forme de tours 
d’hélice lorsque celles-ci interagissent avec une dislocation vis (Figure 62 b) (Nogaret, 2008). Il 
propose un mécanisme de formation de tours d’hélice sur les dislocations vis, de balayage des crans 
(jogs) sur les bords de la dislocation, et de ré-émission des dislocations dans des plans parallèles du 




Figure 62: Interaction entre une dislocation vis et une série de boucles de Frank (Nogaret, 2008). 
 
Dans le même temps, le traitement du caractère dissocié des dislocations est introduit dans un 
code nodal de DD, ParaDis (Martinez, 2007). Ceci permet de traiter à la fois les fautes et les vecteurs 
de Burgers exacts du défaut. Cette évolution ouvre la porte à des simulations d’interactions entre 
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dislocations et SFTs. Diverses configurations géométriques d’interactions élémentaires peuvent alors 
être traitées par DD (Martinez, 2008) et un accord qualitatif entre DD et MD du point de vue 
mécanistique est trouvé (Marian, 2009). Dans ce cadre, les simulations de DM ne sont plus utilisées 
pour établir des règles locales de traitement global d’un obstacle, mais permettent de fournir des 
paramètres à la DD afin d’observer qualitativement des mécanismes similaires à ceux simulés par DM, 
ouvrant la porte à l’étude présentée ci-après. 
 
Des simulations de canalisation dans un matériau irradié sont alors accessibles par DD, avec 
une confiance accrue dans les mécanismes élémentaires entre dislocations et défauts. Des simulations 
globales de canalisation ont été effectuées par DD récemment dans du fer BCC (Arsenlis, 2012). 
Celles-ci ont permis de déterminer une concentration critique de défauts nécessaire pour permettre 
l’activation de la canalisation. Ces auteurs ont montré que le mécanisme d’élargissement de canaux est 
associé à la coalescence des boucles entre elles, du fait de leur interaction élastique entre elles et avec 
les dislocations. 
 
3.1.2.2 … et le cas particulier des hexagonaux et du zirconium 
 
Les études de DD dans le zirconium et les hexagonaux ont permis d’étudier les interactions 
des dislocations entre elles. En ce qui concerne les interactions entre dislocations et défauts dans le 
zirconium, et plus généralement des matériaux hexagonaux, aucune simulation de DD de la 
canalisation n’a été entreprise à ce jour.  
3.1.2.2.1 Etude global du durcissement de la forêt 
 
Le durcissement du zirconium à basse température a été étudié par DD avec un code mixte 
coin (Monnet, 2004). Pour ces simulations la maille hexagonale est traitée en utilisant une maille 
orthorhombique et un changement de base bien adapté. La loi de mobilité prise pour les dislocations 
dépend de leur caractère : les segments vis ont une mobilité suivant une loi thermiquement activée, 
leur mobilité est faible, et les segments non vis ont une mobilité qui est facteur de celle des vis, avec 
un facteur multiplicatif 8 % . Cette loi de mobilité est basée sur le mécanisme de double 
décrochement de segments coins. Les interactions entre dislocations ont été simulées, suivant le plan 
d’appartenance des dislocations et leur caractère. Les résultats montrent que les interactions entre 
dislocations vis dans deux plans prismatiques différents ne mènent pas à la formation de jonctions. A 
basse température, le durcissement de type la forêt est alors faible, les dislocations présentes étant 
majoritairement vis. Ce résultat est en accord avec le faible écrouissage du zirconium et du titane à 
basse température (Naka, 1988) (Monnet, 2004).  
 
Dans cet article, Monnet trace des cartes d’interactions entre dislocations pour le cas du 
zirconium. De telles cartes sont importantes dans le cadre de notre étude, et nous décrivons ici leur 
fonctionnement.  
 
3.1.2.2.2 Interactions entre dislocations et cartes d’interaction 
 
La simulation d’interactions entre dislocations  est importante dans le cadre de notre étude. En 
effet, les boucles prismatiques dues à l’irradiation neutronique sont représentées par une succession 
fermée de quatre dislocations considérées ici comme purement coins, dont les segments opposés deux 




Figure 63- Représentation schématique des boucles <a>, cas d’une boucle lacunaire les flèches bleues sont les vecteurs de Burgers, les 
flèches vertes indiquent la normale au plan d’appartenance des segments de la boucle, et leur orientation. 
 
Les interactions entre dislocation et défauts d’irradiation se résument alors à une interaction 
entre deux dislocations de systèmes de glissements (identiques ou différents).  
 
Les cartes d’interactions entre dislocations, regroupant les résultats de calculs élastiques 
d’interaction entre deux dislocations formant un angle variable entre elles et indiquant les états qui 
conduisent à la formation de jonction, à la formation d’états croisés, ou à la répulsion entre les 
dislocations, apportent des éléments de compréhension.  
 
Les cartes d’interactions entre dislocations présentes dans la littérature concernent différents 
matériaux de structure cristallographiques diverses ( (Püschl, 1985) pour les métaux cubiques centrés 
(CC), (Madec, 2001) et (Madec, 2003) pour les cubiques à faces centrées (CFC), (Monnet, 2004), 
(Wu, 2011), (Devincre, 2013) pour les métaux hexagonaux (HCP)).  
 
 
Figure 64- Configuration de la jonction formée par l’interaction de deux dislocations appartenant à deux systèmes de glissement différents  
(Wu, 2011). 
Elles résument les diverses configurations possibles lors de l’interaction de deux dislocations 
en fonction de leur angle respectif avec la direction de l’intersection de leurs plans respectifs (Figure 
64). Deux dislocations âX et â, comme représentées dans la Figure 64, sont placées respectivement 
dans les plans WX et W, et repérées par les angles ΨX et Ψ par rapport à la direction de la jonction des 
deux plans.  
 
Plusieurs interactions entre dislocations sont observées : 
 
 La formation de jonctions. 
 La répulsion élastique entre dislocations. Les dislocations tendent à être localement 
perpendiculaires, menant à une minimisation des recouvrements de leurs champs de 
contrainte. 
 Les états croisés (ou « crossed state », mis en évidence par Madec (2001)), si l’interaction 
élastique entre les deux segments est faible, elle ne sera pas suffisante pour courber 
localement les deux dislocations et les amener parallèles l’une de l’autre en raison de la 
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résistance opposée par la tension de ligne. Il n’y aura donc pas de recombinaison entre les 
segments, mais un simple recouvrement ponctuel. Les dislocations se croisent alors sans 
former de jonction. 
Le résultat de l’interaction entre dislocations est ensuite reporté sur une carte d’interactions en 
fonction des angles ΨX et Ψ. 
 
Concernant les cartes d’interactions entre dislocations dans matériaux hexagonaux, un seul 
article fait état, à notre connaissance, des cartes d’interactions comprenant à la fois les systèmes 
prismatiques, basaux et également pyramidaux (Devincre, 2013). Les cartes ci-dessous ont alors été 
réalisées dans la glace, et les vecteurs de Burgers IX et I sont deux vecteurs <a> de la maille HCP. 
 
 
Figure 65- Cartes d'interactions entre deux dislocations non coplanaires. Interaction entre systèmes (a) prismatique-basal, (b) prismatique-
prismatique, (c) pyramidal-basal, (d) prismatique-pyramidal. Les rectangles pleins représentent les jonctions, les croix les états croisés, les 
cercles vides les états répulsifs. (Devincre, 2013) 
Au vu des cartes présentées en Figure 65, on peut comparer dans une première approximation 
les situations impliquant des dislocations prismatiques ou des dislocations pyramidales en comparant 
deux à deux les cartes d’interactions (a) et (c), et les cartes (b) et (d). 
 
Les zones d’interactions attractives (repérées par des carrés pleins) sont angulairement 
réparties de la même façon mais sont légèrement plus étendues pour les interactions avec des 
dislocations pyramidales que pour celles avec des dislocations prismatiques. Lorsqu’une dislocation 
dans un plan pyramidale est impliquée, une légère dissymétrie est introduite, due à l’introduction d’un 








Figure 66- Cartes d'annihilation colinéaires. Carte d'interactions entre systèmes (a) prismatique-basal, (b) pyramidal-basal, (c) 
prismatique-pyramidal. Mêmes conventions graphiques que la figure précédente. 
 
 
Les mêmes cartes peuvent être établies pour deux dislocations de même vecteur de Burgers, 
les cartes obtenues sont alors appelées « cartes d’annihilation colinéaire ». De la même façon, les 
cartes d’annihilation colinéaires (Figure 66) présentent des zones d’interaction attractives légèrement 
plus étendues pour les dislocations glissant dans un système pyramidal que pour les dislocations 
glissant dans un système prismatique. 
 
On peut donc supposer que les dislocations glissant dans un système pyramidal se 
comporteront de manière similaire à celles glissant dans un système prismatique, tout en ayant une 
propension plus forte à créer des jonctions (les zones d’interactions attractives (lobes) étant légèrement 
plus étendues pour le cas du système pyramidal que pour le cas du système prismatique). 
 
 Ces cartes seront utilisées dans le cadre de nos travaux pour interpréter certaines réactions, en 
considérant que leur forme globale dépend peu du matériau étudié, tant que la structure 
cristallographique est conservée.  
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3.2 SIMULATIONS D’INTERACTIONS DISLOCATIONS-BOUCLES DE DISLOCATIONS GRACE 
A NUMODIS 
 
Dans le cadre de ce travail, le code de DD NUMODIS a été utilisé afin d’étudier les 
interactions entre dislocations et boucles <a> dans le zirconium. L’objectif de ce travail numérique a 
avant tout été de valider la pertinence des mécanismes observés par DD en les confrontant directement 
à des résultats récents obtenus par Serra&Bacon en DM (Serra&Bacon, 2013). Pour cela, nous nous 
sommes placés, dans la limite du possible, dans des conditions quasiment identiques à celles utilisées 
en DM. Bien loin d’être triviale, cette étude a permis d’identifier de nombreuses difficultés 
numériques et physiques dans le code, qui ont dû être résolues.  
Après avoir brièvement présenté les résultats obtenus par Serra et collaborateurs en DM, nous 
présenterons les conditions utilisées pour les différentes simulations entreprises, puis les résultats des 
simulations de DD.  
3.2.1 Les simulations DM d’interactions dislocations-boucles dans le zirconium 
(Serra&Bacon, 2013) 
 
Les interactions possibles entre dislocations <a> glissant dans un plan prismatique et des 
boucles de dislocations de petites tailles (de 2.9 } 2."	qa à 3.1} ".2	qa ) ont été simulées par DM 
avec le potentiel interatomique de Mendelev (Mendelev, 2007). Les boucles sont modélisées par des 
amas rectangulaires d’interstitiels situés dans les plans prismatiques de type 2. Les segments coins de 
ces boucles sont dissociés et l’écart entre leurs deux partielles est de 7I environ dans les plans de base 
et 4I environ dans le plan prismatique (Diego, 2008). Celles-ci sont placées dans des boites de 
simulations aux conditions aux limites périodiques dans les directions contenues dans le plan de 
glissement uniquement. Un taux de déformation en cisaillement de ä> % ¬mX est appliqué dans le 
plan de glissement de la dislocation, ce qui la met en mouvement vis-à-vis des boucles. 
 
 Divers cas ont été étudiés, impliquant des dislocations vis et coin dans un plan prismatique, et 




Figure 67- Représentation schématique des différentes configurations simulées (Serra&Bacon, 2013). 
Les boucles sont placées géométriquement à différents endroits vis-à-vis du plan de glissement 
de la dislocation, aussi bien dans le plan de glissement pour les boucles possédant le même vecteur de 
Burgers que celui de la dislocation qu’au-dessus ou au-dessous de celui-ci pour les dislocations de 
vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation (Figure 67). 
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Les dislocations impliquées se situent et glissent uniquement dans un plan prismatique. La 
dislocation coin est fautée et l’espacement entre ses deux partielles est de 4I. La dislocation vis est 
fautée, mais ne se dissocie pas en deux partielles distinctes. 
 
Dans chaque cas, la contrainte critique G_ nommée par Serra&Bacon correspond à la valeur 
maximale de G % Ä 9Ä9å⁄ . Elle est assimilée à la contrainte critique de franchissement de l’obstacle. 
 
On note toutefois que les coordonnées initiales des boucles par rapport aux dislocations ne 
sont pas précisées dans l’article. 
 
3.2.1.1 Interaction impliquant une dislocation coin… 
3.2.1.1.1 … et une boucle de même vecteur de Burgers 
 
Dans cette configuration, Serra et Bacon positionnent les boucles de dislocation à trois 
hauteurs différentes par rapport au plan de glissement de la dislocation, comme décrit dans la Figure 
68. La première hauteur (a) fait correspondre le haut de la boucle avec le plan de glissement de la 
dislocation, la seconde (b) amène la dislocation à croiser la boucle à 25% de sa hauteur et la troisième 
(c) fait correspondre le centre de la boucle avec le plan de glissement de la dislocation.  
 
 
Figure 68- Interactions entre une dislocation coin glissant dans un plan prismatique et une boucle de dislocation de vecteur de Burgers 
identique. La boucle est positionnée telle que le plan de glissement (a) intercepte le segment supérieur de la boucle (c) intercepte le milieu de 
la boucle (b) intercepte la boucle à un quart de sa hauteur (Serra&Bacon, 2013). 
 
Suivant la configuration initiale (a), (b) ou (c), la réaction est légèrement différente. Les deux 
premières sont de type R3, absorption complète ou partielle de la boucle sur la dislocation coin sous 
forme de super-cran. Elles impliquent l’interaction de contact entre la boucle et la dislocation, avec 
dans le premier cas l’annihilation d’un segment de la boucle. Dans le second cas, un reliquat de boucle 
est laissé en arrière de la dislocation. Pour la dernière configuration, il s’agit de l’entrainement d’une 
boucle de dislocation sur son cylindre, la boucle et la dislocation restant inchangées (réaction R5). 
 
Les deux premières interactions montrent une contrainte critique de franchissement de 
l’obstacle de l’ordre de 	MPa alors que l’entrainement de la boucle n’entraine une contrainte 
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maximale que de 3	MPa, légèrement supérieure à la contrainte d’écoulement de la dislocation coin 
seule (2.	MPa<. 
3.2.1.1.2 … Et une boucle de vecteur de Burgers différent 
 
Deux vecteurs de Burgers de type 
X
 〈2U〉 peuvent être envisagés, notés I et I/ avec IX le 
vecteur de Burgers de la dislocation incidente (Figure 69). Les boucles peuvent être placées au-dessus 
ou au-dessous du plan de glissement de la dislocation.  
 
 
Figure 69- Interaction entre une dislocation coin glissant dans un plan prismatique et une boucle de dislocation de vecteur de Burgers 
différent. Les boucles se situent sous le plan de glissement de la dislocation. 
 
Lorsque celles-ci sont placées au-dessous du plan de la dislocation, en considérant le sens des 
lignes et les vecteurs de Burgers impliqués, on constate que les segments supérieurs des deux boucles 
sont en position attractive vis-à-vis de la dislocation. En effet, dans les deux cas, la somme des 
vecteurs de Burgers des segments considérés, en prenant en compte leur sens de ligne, donne un 
troisième vecteur de Burgers dont la norme est le paramètre de maille. Cette somme est donc favorable 
à la formation d’une jonction suivant la règle de Frank. 
 IX  I % I/ (38)  
 Ces configurations mènent dans les deux cas à la formation d’une jonction possédant le 
vecteur de Burgers complémentaire de celui de la dislocation et de la boucle. Après que la boucle ait 
pivoté, cette jonction glisse dans le plan W/, changeant son vecteur de Burgers pour devenir celui de la 
dislocation. Le résultat est l’intégration de la boucle sous forme d’un super-cran sur la dislocation 
(réaction R3). Pour la configuration (a) (Figure 69), la contrainte critique est de 25	MPa tandis que 




Figure 70- Interaction entre une dislocation coin glissant dans un plan prismatique et une boucle de dislocation de vecteur de Burgers 
différent. Les boucles se situent au-dessus du plan de glissement de la dislocation. 
 Lorsque les boucles sont placées au-dessus du plan de la dislocation, le brin de boucle le plus 
proche de la dislocation se trouve en situation répulsive. Selon la règle de Frank, la somme des 
vecteurs de Burgers mène alors à la formation d’un vecteur de Burgers de type  IX ; I défavorable 
énergétiquement. Dans ce cas, le segment en situation répulsive s’oppose d’abord au glissement de la 
dislocation. Puis, lorsque la contrainte augmente suffisamment, il glisse sous le plan de la dislocation 
afin que cette dernière réagisse avec le brin supérieur de la boucle, en situation attractive (Figure 70). 
Une réaction similaire à celle décrite ci-avant dans le cas (a) mène alors à l’absorption de la boucle sur 
la dislocation sous forme d’un super-cran (réaction R3). Cette situation (c) possède une contrainte 
critique de "	MPa. 
 
 Si l’on positionne la boucle située au-dessus de la dislocation à une hauteur plus élevée 
(différence de hauteur non précisée dans l’article (Serra&Bacon, 2013)), la répulsion domine et ne 
permet pas la création de jonction. La boucle a alors une interaction élastique à distance avec la 
dislocation, bloquant son avancée jusqu’à une contrainte critique de 4	MPa. 
 
La contrainte critique atteinte lors de l’interaction à distance entre une dislocation et une 




3.2.1.2 Interaction impliquant une dislocation vis… 
3.2.1.2.1 … et une boucle de même vecteur de Burgers 
 
Dans cette configuration, Serra et Bacon positionnent les boucles de dislocation à trois 
hauteurs différentes par rapport au plan de glissement de la dislocation. La première hauteur (a) fait 
correspondre le milieu de la boucle avec le plan de glissement de la dislocation, la seconde amène la 
dislocation à croiser la boucle sur son segment supérieur (b) et pour la troisième, la boucle se situe 
sous le plan de glissement de la dislocation (c) (Figure 71). La distance entre le brin supérieur de la 







Figure 71- Interaction d'une dislocation vis dans le plan prismatique avec une boucle de même vecteur de Burgers. La boucle intercepte le 
plan de la dislocation dans le cas (a) et se situe sous le plan de la dislocation (0,56 nm) dans le cas (c) (Serra&Bacon, 2013). 
 Les cas (a) et (b) mènent à la formation d’un tour d’hélice (le tour d’hélice suit l’orientation 
main gauche dans la configuration présentée ici), suivant une réaction de type R4, avec l’émission de 
lacunes repérées par les lettres A et B lorsque les crans situés à la jonction des plans prismatiques et 
basaux deviennent glissiles. Ce tour d’hélice est un obstacle temporaire et peut être refermé lorsque 
l’on atteint la contrainte critique de 24	MPa (Figure 71).  
Le cas (c) est un cas d’interaction élastique à distance, aucun contact ne peut avoir lieu sans 
glissement dévié entre la dislocation et la boucle, ce qui n’est pas observé ici probablement du fait de 
la vitesse de déformation imposée. Le segment supérieur de la boucle et la dislocation s’orientent l’un 
par rapport à l’autre de façon à se trouver en position anti-parallèle, attractive. La contrainte critique 
nécessaire pour s’affranchir de l’ancrage est alors de 4	MPa. 
3.2.1.2.2 … et une boucle de vecteur de Burgers différent 
 
La boucle de vecteur de Burgers I/ est située sous le plan de glissement de la dislocation 
(Figure 72). La boucle est attirée par la dislocation et glisse pour entrer à son contact. Le segment de la 
boucle le plus proche de la dislocation et la dislocation sont en position attractive, et une jonction  de 








Figure 72- Interaction entre une dislocation vis et une boucle de vecteur de Burgers différent. 
Le segment ainsi formé peut alors glisser dans le plan d’habitat de la boucle et changer son 
vecteur de Burgers pour devenir celui de la dislocation par la réaction :I/ ; IX<  I/ % IX. Le résultat 
est la formation d’un tour d’hélice sur la dislocation vis. De même que précédemment, celui-ci est 
temporaire et peut être refermé, laissant alors une boucle de vecteur de Burgers IX. La contrainte 
critique est 24	MPa, comme dans le cas impliquant deux éléments de même vecteurs de Burgers. 
 
Pour résumer, les dislocations coin mènent au balayage et à la destruction de la totalité ou 
d’une partie des défauts d’irradiation, augmentant ainsi leur section de capture par absorption de crans 
sur la dislocation.  
 
Les dislocations vis sont ancrées par la création de tours d’hélice, temporaires. Ces tours 
d’hélice sont très ancrants. On note toutefois que cet ancrage est renforcé ici par les dimensions 
réduites de la boîte de simulation. En effet, Nogaret montre par des simulations de DD qu’un autre 
mécanisme est possible lorsque la boite de dislocation est plus large : dans ce cas, que le brin supérieur 
de la boucle peut alors servir de nouvelle source et se propager ainsi dans un plan parallèle au plan 
initial de la dislocation (Nogaret, 2008).  
 
Après avoir présenté ces résultats de DM, nous allons présenter les résultats des simulations de 
DD effectuées avec NUMODIS, concernant les dislocations glissant dans un plan prismatique, et 
l’extension des cas précédents au glissement d’une dislocation dans le plan de base. 
 
3.2.2 Paramètrage des simulations de DD 
3.2.2.1 Caractéristiques géométriques, conditions de chargement et conditions aux limites. 
 
Pour ces simulations de DD, on se place au plus près des conditions utilisées dans les calculs 
de DM présentées ci-avant afin de pouvoir confronter directement nos résultats à ceux de DM.  
 
Les simulations de DM d’interactions entre une dislocation <a> prismatique et une boucle de 
dislocation (Serra&Bacon, 2013) sont effectuées dans des boites de simulation dont la géométrie 
dépend du caractère coin ou vis de la dislocation qui y est introduite. Celles-ci sont rappelées dans le 
Tableau 10. 
 
Nous reprenons la géométrie de ces boites de simulation. Des conditions aux limites 




Tableau 10-Taille et géométrie des boites de simulation. 
Dislocation coin Dislocation vis 
æç % "5.9	qaè % "".6	qa	 % 26."	qa æ
ç % "4.	qaè % "6.6	qa	 % 26."	qa 
 
Les boucles de dislocation sont espacées d’une distance 9Ä % I % "5.!9	qa en ce qui 
concerne les dislocations vis, et 9å % 4I % "".62	qa en ce qui concerne les dislocations coin, 
comme c’est le cas dans les simulations de Serra et Bacon. Le repère lié à chaque géométrie de boite 
de simulation choisie, ainsi que l’orientation cristallographique de la maille hexagonale compacte sont 
illustrés dans la Figure 73.  
 
   
Figure 73- Configurations initiales des simulations DD d’interactions élémentaires. 
 
Une vitesse de déformation est imposée de ä> % ¬mX dans le plan de normale é et dans la 
direction A, comme c’est le cas pour les simulations de DM.  
 
A la différence des dislocations dans les simulations de DM, les dislocations comme les 
boucles de nos simulations de DD ne sont pas fautées, et sont considérées parfaites au vu des faibles 
distances de dissociation (4b pour une coin dans le prismatique, pas de séparation en deux partielles 
distinctes pour la dislocation vis). Cette approximation sera discutée dans la suite de ce chapitre.  
 
Les boucles  <a> considérées dans nos études sont représentées de façon légèrement 
simplifiée, par rapport aux boucles rectangulaires de Serra et Bacon, sous forme de boucles carrées 
situées dans les plans prismatiques de seconde espèce, notés W¤r q % O2"Q(Figure 74). En effet, 
selon des simulations de DM effectuées avec le potentiel de Mendelev, la configuration stable de la 
boucle de dislocation correspond à une configuration purement coin dans un plan d’habitat de seconde 
espèce (Diego, 2008). Cette configuration lui permet de minimiser la longueur de sa ligne. Concernant 
la nature des boucles, nous étendons l’étude de (Serra&Bacon, 2013) effectuée sur des boucles 
interstitielles aux boucles lacunaires, celles-ci étant présentes également lors d’irradiations en réacteur 





Figure 74-Configuration initiale, représentation des boucles <a>, cas d’une boucle lacunaire. 
Les quatre segments de dislocations, parfaites, qui composent la boucle de dislocation ont tous 
le même vecteur de Burgers, et la boucle est purement coin, deux segments sont assignés à un système 
de glissement basal et les deux autres segments à un système de glissement prismatique, associé au 
plan prismatique de première espèce Wr q % O2"Q. 
 
Nous précisons ici que nous ne reprenons pas en revanche les notations des vecteurs de 
Burgers pris par Serra mais nous exprimerons ces vecteurs de Burgers en termes de vecteurs <a> de la 
maille hexagonale tels qu’ils sont notés dans la Figure 74. En effet, dans cette configuration on a de 
façon évidente $X ; $ % $/ et cette configuration est attractive d’après la règle de Frank. Le 
vecteur de Burgers de la dislocation est toujours $X. 
 
La convention prise dans NUMODIS afin de définir le vecteur de Burgers est la convention 
FS/RH (Finish Start Right Hand). Pour rappel, suivant cette convention, un circuit orienté (en suivant 
la règle de la main droite) autour d’une dislocation dans le cristal imparfait se retrouve ouvert dans le 
cristal parfait correspondant. Le vecteur nécessaire pour fermer ce circuit, allant du point F (Finish) au 
point S (Start), est le vecteur de Burgers de la dislocation (Hirth & Lothe, 1982).  
 
  
Figure 75 -Sens du vecteur de Burgers pour une boucle lacunaire, suivant la convention FS/RH. 
 
  




Figure 77- Boucle lacunaire et boucle interstitielle dans la convention FS/RH. 
La boucle de dislocation étant orientée, une boucle de nature lacunaire possède un vecteur de 
Burgers suivant la direction indiquée par la règle de la main droite (Figure 75 & Figure 77). Le vecteur 
de Burgers d’une boucle de nature interstitielle suit la direction inverse de celle indiquée par la règle 
de la main droite (Figure 76 & Figure 77).  
 
Les tailles des boucles simulées sont proches de celles simulées par DM, et sont calculées afin 
d’obtenir un empilement carré d’atomes supplémentaires dans le plan prismatique W¤r choisi, dont le 
nombre d’interstitiels est le même que celui du cas de DM correspondant. On note toutefois que les 
tailles de boucles simulées par DM (allant de 2.9 Ë 2."	Mm à ". Ë ".2	Mm ) sont plus faibles que les 
tailles des boucles observées expérimentalement après irradiation en réacteur. 
 
3.2.2.2 Les paramètres matériaux 
 
Classiquement, l’anisotropie élastique d’un cristal est évaluée grâce à deux paramètres, j½ et jê définis tels que : 
 j½ % XX ; X  2X///  X/  (39)  
 jê % 2nnXX  X (40)  
Avec ·¸ les constantes d’élasticité en notation de Voigt, le cas isotrope correspondant à j½ % jê % . Pour le cas du zirconium en utilisant les données du potentiel interatomique de 
Mendelev et Ackland à 300K, on obtient j½ % .72 et jê % .2, ce qui signifie que le zirconium est 
faiblement anisotrope. Dans le cadre anisotrope, contrairement au cas isotrope, il n’existe pas de 
formule directe donnant les forces élastiques entre deux segments de dislocations. La prise en compte 
de l’élasticité anisotrope est alors difficile à implémenter. Nous nous plaçons dans le cas de l’élasticité 
linéaire isotrope. Cette approximation de l’élasticité isotrope permet néanmoins d’obtenir des résultats 
en bon accord avec les simulations de DM, anisotropes. 
 
Les coefficients d’élasticité isotrope utilisés pour nos simulations de DD reposent sur le calcul 
d’une moyenne de Voigt (Li, 1990) à partir des coefficients d’élasticité anisotrope donnés par le 
potentiel de Mendelev et Ackland à 300K (Tableau 11).  
Tableau 11-Valeurs de paramètre matériaux. 
Valeurs obtenues par le potentiel interatomique 
(Mendelev, 2007) (GPa) 
Calculées 
XX  // nn X X/ E (GPa)  (GPa) ë(GPa)  




3.2.2.3 Les paramètres régissant les propriétés de cœur des dislocations 
 
Afin de s’affranchir de la singularité à proximité du cœur des dislocations, nous utilisons ici la 
solution de régularisation de la discontinuité au cœur de la dislocation proposée par Cai (2006), et 
introduisons donc un paramètre $ de régularisation. 
 
Les valeurs usuelles prises pour $ sont de l’ordre de I. Afin de corréler ce paramètre au 
paramètre _ÈÉk (généralement de l’ordre de 10%) précédemment introduit, nous avons calibré 
l’ensemble de ces deux paramètres afin qu’ils permettent de reproduire la contrainte d’activation d’une 
source de Frank-Read de longueur représentative des échelles de longueur explorées dans le cadre des 
simulations actuelles. Suivant une méthodologie classique en DD, nous avons donc testé l’activation 
d’une source de Frank Read de nature coin et de longueur 9 % "	qa, pour divers couples de valeurs _ÈÉk et $. Nous comparons ces résultats à celui obtenu grâce à la formule de Foreman (Foreman, 
1967) : 
 G_ % j2P I9 CLM:9
?< ; SF (41)  
Avec : 
 j %  pour une dislocation coin et j % XXmì pour une dislocation vis ; 
 9 la longueur de la source de Frank-Read ; 
 
? % I	; 
 S % , pour le cas d’une dislocation dont les points d’ancrage ne sont pas connectés à 
d’autres bras (Gomez-Garcia, 1999), ce paramètre permet de tenir compte de l’environnement 
direct de la dislocation. 
 
Dans ce cadre, on obtient les résultats présentés en Figure 78 pour la dislocation coin. 
 
 
Figure 78- Valeur de la contrainte d'activation d'une source de Frank Read coin de 300 nm de longueur, en fonction de la valeur de a et de 
)«@ 
. 
On choisit alors, au vu des précédents résultats, la valeur de $ % 2( et _ÈÉk % .5, ce qui 
signifie que la part d’énergie de tension de ligne ajoutée à l’énergie de cœur, en plus de la part déjà 
due à la valeur de $, est de 5%. On note que la valeur de $ choisie est plus faible que les valeurs de 








































Valeur du paramètre a (Å)
Valeur Cible
lt=0.01
lt=0.05_ÈÉk % 5 
_ÈÉk %  
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3.2.2.4 Mobilité des dislocations 
 
Comme décrit précédemment, la vitesse des segments de dislocations est régie par une loi 
visqueuse basée sur un mécanisme de phonon drag . Afin de s’approcher au mieux des simulations de 
DM (Serra&Bacon, 2013), le choix du coefficient de viscosité S de nos simulations de DD s’appuie 
sur des valeurs calculées en DM avec le potentiel interatomique de Mendelev (Khater, 2010) 
(Serra&Bacon, 2013). Les résultats calculés à partir des simulations de Serra et les résultats proposés 
par (Khater, 2010) sont fournis dans le Tableau 12. 










Vis 31.4 32 85 
30 
Coin 23.24 29 39 
Basal 
Vis / / / 
44 
Coin / 44 90 
 
Dans la littérature, une dépendance du coefficient de viscosité en fonction du plan et du 
caractère de la dislocation est possible, via l’introduction d’un S:<. Les valeurs de coefficients de 
viscosité pour les dislocations vis et coin dans le zirconium étant relativement proches, nous 
choisissons de négliger cette dépendance et de prendre une valeur de coefficient de viscosité de S % ". mpPa. o	 pour une dislocation glissant dans un plan prismatique quel que soit son caractère, 
et S % 44. mpPa. o pour une dislocation glissant dans un plan basal. De même, aucune contrainte de 
Peierls ou coefficient de friction sèche n’a été introduite ici.  
 
De plus, le mouvement d’un nœud le long de sa ligne n’ayant pas de signification physique, un 
paramètre de viscosité tangentielle est ajouté, SrÏr % X? , ce coefficient est traditionnellement pris 
inférieur à la valeur du coefficient de viscosité dans le plan de glissement (Martinez, 2008) pour ne pas 
trop influer sur le comportement final. 
 
Une fois ces paramètres d’entrée des simulations déterminés, les résultats de celles-ci sont 
fournis ci-après, puis discutés. 
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3.2.3 Simulation d’interactions d’une dislocation <a> glissant dans un plan prismatique 
avec une boucle 
3.2.3.1 Cas d’une dislocation coin 
3.2.3.1.1 Vecteur de Burgers de la dislocation identique au vecteur de Burgers de la boucle 
 
Dans le cadre de cette interaction diverses positions du centre de la boucle respectivement au 
plan de glissement de la dislocation coin incidente ont été étudiées. Des simulations sur des boucles 
lacunaires et interstitielles ont également été entreprises.  
 
 
Figure 79-Schéma des configurations de départ des simulations numériques dislocation coin-vecteur de Burgers identique. 
 Dans ces trois configurations, la boucle se trouve à 1.5	nm en avant de la dislocation. En ce 
qui concerne l’interaction entre une dislocation et une boucle de même vecteur de Burgers, et de 
nature interstitielle on peut obtenir diverses réactions. 
 
 
Figure 80- Configuration (a) à l'instant initial, dislocation coin glissant dans un plan prismatique en interaction avec une boucle interstitielle 
de même vecteur de Burgers. A gauche, la boite de simulation, à droite, zoom sur la dislocation et la boucle impliquées. 
 
 Pour le cas (a), un des segments de la boucle se trouve dans le même plan de glissement que la 
dislocation incidente (Figure 80). Ce segment possède le même vecteur de Burgers que celui 
de la dislocation, mais possède un sens de ligne opposé, l’interaction entre ces deux éléments 
est alors attractive. Les deux éléments viennent alors au contact l’un de l’autre et s’annihilent 
par un mécanisme d’annihilation colinéaire. Cette réaction a été décrite sur un plan théorique 
(Saada, 1963), et analysée pour le cas du zirconium (Onimus, 2012). Elle correspond à la 
réaction R3 décrite précédemment, menant à l’absorption partielle ou totale d’une boucle sur 
une dislocation coin, celle-ci acquiérant alors un double super-cran qu’elle entraine lors de 
son glissement (Figure 81). Cette situation est cohérente avec les résultats obtenus par 





Figure 81- Interaction d'une boucle interstitielle avec une dislocation coin glissant dans un plan prismatique. Le brin supérieur de la boucle et 
la dislocation sont en interaction attractive (image 2a) et se rapprochent l'un de l'autre. Une fois la réaction d'annihilation colinéaire effectuée, 
la dislocation acquiert un double super-cran (image 3a), puis l’entraine lors de son glissement.  
 
 Pour le cas (c), comme pour les cas (a), (b) et (c) impliquant des boucles lacunaires, la 
dislocation et la boucle n’entrent pas en contact (Figure 82). L’interaction entre la dislocation 
incidente et le brin de la boucle de même vecteur de Burgers et de même sens de ligne que 
celui de la dislocation incidente est répulsive. C’est cette interaction qui domine l’interaction 
globale entre la dislocation et la boucle de dislocation. La boucle est alors poussée sur son 
cylindre, en avant de la dislocation. Ce résultat est identique à celui obtenu en DM par Serra & 
Bacon. 
 
Figure 82- Interaction d’une dislocation coin et d’une boucle interstitielle de même vecteur de Burgers, la dislocation coupant la boucle en 




 Situé dans une zone de transition entre le mécanisme de formation de cran sur la dislocation 
(cas (a), réaction R3) et celui d’entrainement de la boucle sur son cylindre, le cas (b) ne mène 
pas exactement à la même réaction que pour les simulations de DM (Serra&Bacon, 2013). En 
effet, au lieu de mener à la formation d’un double super-cran (Figure 83) comme pour la 
situation (a), la boucle est repoussée par la dislocation comme dans la situation (c). Au cours 
de son glissement, la dislocation est parfois très proche des bras de la boucle, sans toutefois 
mener à un contact et à une annihilation colinéaire, puis à la formation d’un reliquat de boucle 
en arrière de la dislocation.  
Cette légère différence peut avoir plusieurs origines : 
o la dissociation des dislocations dans le plan de base n’est pas prise en compte ici, et la 
facilité de glissement des dislocations dans le plan de base est peut être surestimée par 
rapport à la situation des simulations de DM. Dans les simulations de DD les 
segments de boucle appartenant au plan basal et les segments appartenant aux plans 
prismatiques ne diffèrent que par la valeur de leur coefficient de viscosité  
o la valeur du paramètre de cœur  influe à la fois sur la rigidité des dislocations (plus le 
paramètre  est petit, et plus la dislocation est rigide) et sur l’étendue des interactions 
élastiques à distance. La valeur attribuée précédemment au paramètre de cœur n’est 
peut-être pas une valeur qui permet de garantir la bonne amplitude d’interaction 
attractive à distance.  
 
Figure 83- Interaction d’une dislocation coin et d’une boucle interstitielle de même vecteur de Burgers, la dislocation coupant la boucle à 






3.2.3.1.2 Vecteur de Burgers de la dislocation différent du vecteur de Burgers de la boucle 
 
Les interactions entre boucles de dislocations de vecteurs de Burgers différents de celui de la 
dislocation incidente ont été testées. Les configurations choisies sont résumées en Figure 84, et 
s’inspirent de celles de (Serra&Bacon, 2013). Néanmoins, les distances exactes entre le plan de la 
dislocation et la boucle ne sont pas indiquées dans cet article, sauf pour la figure (d). Nous prenons 
pour chaque cas une boucle dont le centre est situé à 1	5	nm en avant de la dislocation, et à 3	nm au-




Figure 84-Schéma des configurations de départ des simulations numériques dislocation coin-vecteur de Burgers différent. 
 Pour le cas de l’interaction entre une dislocation coin et une boucle interstitielle de 
vecteur de Burgers  située sous le plan de la dislocation (cas (a)), la dislocation et le 
brin supérieur de la boucle se trouvent en interaction attractive. En effet, le segment supérieur 
de la boucle est orienté dans la direction opposée de la dislocation, selon la règle de Frank, on 
a : 
      (1)  
La boucle glisse alors sur son cylindre, attirée par la dislocation, afin de créer une jonction 
(Figure 85-2a-3a). Celle-ci possède le vecteur de Burgers  qui est glissile dans le plan 
prismatique  (dans le cas d’une boucle lacunaire, cette interaction entre le brin supérieur de 
la boucle et la dislocation aurait été énergétiquement défavorable suivant la règle de Frank). 
La jonction peut alors glisser dans son plan  sous l’effet de l’augmentation de la contrainte 
afin de garantir le taux de déformation et également sous l’effet de l’attraction du segment bas 









Figure 85- Interaction d’une dislocation coin et d’une boucle interstitielle de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation. Ici, le 





Figure 86- Situations détaillées du glissement de la jonction dans le plan de la boucle de dislocation, et le changement progressif du vecteur 
de Burgers de la boucle (Figure 85). Le sens des dislocations est indiqué par les flèches rouges, les flèches bleues sont les vecteurs de 
Burgers des dislocations. 
La réaction observée ici et détaillée en Figure 86 fait intervenir l’algorithme Splitnode décrit 
précédemment, dans une configuration ou un nœud est connecté à trois dislocations dans trois 
plans distincts. Détaillons les réactions aux nœuds A, B, C et D pour les configurations 
présentées en Figure 86. Pour le point A et B, la jonction est formée, et possède le vecteur de 
Burgers . La somme des vecteurs de Burgers des dislocations qui arrivent en un nœud est 
égale à la somme des vecteurs de Burgers des dislocations qui le quittent : 
En A      (2)  
En B      (3)  
Pour les points C et D, on a :  
En C      (4)  
En D      (5)  
Ces différentes équations montrent que la jonction qui balaye le plan de la boucle 
change progressivement son vecteur de Burgers, devenant . L’ensemble de cette interaction 
mène à la formation sur la dislocation d’un double super-cran de même vecteur de Burgers 
que celui de la dislocation initiale (Figure 85-5a-6a). La boucle est alors balayée par la 
dislocation coin grâce à une réaction de type R3.  
 
Une boucle lacunaire dans cette exacte configuration géométrique initie d’abord 
une interaction répulsive avec la dislocation car son segment le plus proche du plan de la 
dislocation ne permet pas énergétiquement la formation d’une jonction. En revanche, le 
segment bas de la boucle est en interaction attractive, et quand la contrainte est suffisante, la 
boucle glisse sur son cylindre afin de placer le segment en interaction attractive dans le plan 
de la dislocation. Une jonction peut alors se former, qui change le vecteur de Burgers de la 
boucle et l’intègre progressivement sous forme d’un double super-cran sur la dislocation. 
 
 Pour le cas d’interaction entre une dislocation coin et une boucle interstitielle de vecteur 
de Burgers  située sous le plan de la dislocation (cas (b)), la dislocation et le brin supérieur 
de la boucle se trouvent en interaction attractive. La boucle glisse alors sur son cylindre, 
attirée par la dislocation, afin de créer une jonction avec celle-ci, comme dans le cas précédent 
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(Figure 87-2b). D’après la règle de Frank, cette interaction mène à la création d’une jonction 
de vecteur de Burgers 	: 
      (6)  
La réaction est énergétiquement favorable. Ce n’est pas le cas pour une boucle lacunaire, la 
réaction entre le brin supérieur et la dislocation aurait été défavorable pour les mêmes raisons 
que celles évoquées pour le cas précédent. 
La jonction de vecteur de Burgers  formée glisse ensuite dans le plan prismatique  comme décrit dans le cas (a). Cette interaction mène à la formation sur la dislocation d’un 
double super-cran de même vecteur de Burgers que celui de la dislocation initiale (Figure 
87-3b). La boucle est alors balayée par la dislocation coin (Figure 87-4b).  
Dans le cas d’une boucle lacunaire, l’interaction avec le segment en haut de la 
boucle est répulsive. La boucle glisse sur son cylindre pour que la jonction entre le segment 
inférieur de la boucle et la dislocation puisse se faire. On assiste à la formation d’un double 
super-cran sur la dislocation. 
 
 
Figure 87- Interaction d’une dislocation coin et d’une boucle interstitielle de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation. Ici, le 
vecteur de Burgers est celui de la configuration (b). 
 
 Pour le cas d’interaction entre une dislocation coin et une boucle interstitielle de vecteur 
de Burgers  située au-dessus du plan de la dislocation (cas (c)), la dislocation et le 
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brin inférieur de la boucle se trouvent en interaction répulsive, alors que son brin 
supérieur se trouve en position attractive. La boucle s’oriente alors, le brin en interaction 
attractive descend vers la dislocation et le brin en interaction répulsive s’en éloigne (Figure 
88-2c). La boucle glisse ensuite sur son cylindre vers le bas et vers la dislocation coin jusqu’à 
ce que le brin en interaction attractive avec la dislocation se trouve dans le plan de glissement 
de celle-ci (Figure 88-3c). Une jonction est alors formée entre ces deux dislocations, dont le 
vecteur de Burgers est ,  cette jonction est glissile dans le plan prismatique  (Figure 88-
4c). Elle va ensuite glisser dans ce plan et changer, de la même façon que pour les cas (a) et 
(b) le vecteur de Burgers de la boucle progressivement (Figure 88-5c-6c). Cette réaction mène 
à l’entrainement de la boucle sur la dislocation coin sous forme d’un double super-
cran.  
Dans la même situation géométrie, pour une boucle lacunaire, la jonction qui balaye le plan 
se forme avec le segment le plus proche du plan de la dislocation. L’interaction mène 
également à la formation d’un double super-cran sur la dislocation.  
 
 
Figure 88- Interaction d’une dislocation coin et d’une boucle interstitielle de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation. Ici, le 





 Pour le cas (d), la boucle interstitielle est initialement située dans une configuration similaire 
à celle du cas (c), avec une distance supérieure entre le plan de glissement de la dislocation 
et la boucle (
	5	nm au lieu de 	nm). Dans ce cas, l’interaction répulsive entre la 
dislocation et le brin inférieur de la boucle prédomine, et la boucle est repoussée par la 
dislocation, elle glisse sur son cylindre pour s’éloigner de la dislocation. Cette interaction  
ralentit le glissement de la dislocation dans son plan (Figure 89-3d).  
La valeur de la contrainte maximale atteinte au cours de cette simulation est de 22,5 MPa, et 
cette valeur est très dépendante de la position de la boucle vis-à-vis de la dislocation. En effet, 
lorsque la boucle se trouve à une distance supérieure de la dislocation, elle est repoussée par la 
dislocation et est stockée à la surface de la boite de simulation. Elle ne fait plus obstacle au 
glissement de la dislocation et mène à une contrainte maximale atteinte moindre. A l’inverse, 
si l’on rapproche la boucle de la dislocation, l’interaction attractive entre le brin supérieur de 
la boucle et la dislocation prend le pas sur l’interaction répulsive, et on retrouve le cas décrit 
en Figure 88 de formation de double super-cran sur la dislocation coin. 
 
Dans le cas d’une boucle lacunaire, le bas de la boucle est en interaction attractive avec la 
dislocation et on assiste à la formation d’un double super-cran. On est dans une situation 








Figure 89- Interaction d’une dislocation coin et d’une boucle interstitielle de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation. Ici, le 




3.2.3.1.3 Contraintes critiques 
 
On compare ici les contraintes critiques de franchissement des différents obstacles au 
glissement d’une dislocation coin glissant dans un plan prismatique obtenues en DD et en DM. 
 
 DM () DD () 
Dislocation seule .1	 .	 
Burgers 
identiques 
Cas (a) 1 . 
Cas (b) 1 . 
Cas (c)  . 
Burgers 
différents 
Cas (a) 5  
Cas (b)  .1 




 La valeur de la viscosité choisie dans les simulations de DD est identique pour les dislocations 
coin et vis, et a été calée sur la valeur de viscosité de la dislocation vis.  
   	   (7)  
  !  	   ! (8)  
 On constate qu’en DM, la situation où la contrainte critique est la plus faible est celle où la 
boucle est repoussée par la dislocation sur son cylindre. Viennent ensuite les réactions de formation de 
doubles super-crans sans formation de jonction intermédiaire, puis les réactions de formation de 
doubles super-crans avec formation de jonction intermédiaire (changeant le Burgers de la boucle en 
glissant dans son plan d’habitat). Enfin, la réaction de répulsion où la boucle de vecteur de Burgers 
différent de celui de la dislocation (cas (d)) s’éloigne du plan de la dislocation est celle qui demande la 
plus forte augmentation de contrainte. 
 
 Dans nos simulations de DD, la situation où la contrainte critique est la plus faible est la 
situation de trainage d’un cran, que la boucle ait initialement le même vecteur de Burgers que celui de 
la dislocation ou non. Vient ensuite la situation d’interaction initialement répulsive entre la dislocation 
et la boucle (vecteurs de Burgers différents, cas (c)), avant qu’un cran puisse être formé sur la 
dislocation. Enfin, la situation d’interaction répulsive entre la boucle et la dislocation (cas (d)) est celle 
qui demande la plus forte augmentation de contrainte. 
 
L’augmentation de la contrainte critique pour le maintien du glissement des dislocations suit 
globalement la même tendance en DD et en DM. La formation d’un cran et son entrainement nécessite 
une augmentation de contrainte moindre que la répulsion d’une boucle de dislocation de vecteur de 
Burgers différent. Cependant, la formation de jonction semble demander une augmentation de 
contrainte en DM (cas (b) et (c) des boucles avec Burgers identiques à celui de la dislocation, cas (a), 
(b) et (c) des boucles avec Burgers différents), ce que l’on n’observe pas en DD. Nous reviendrons sur 




3.2.3.2 Cas d’une dislocation vis 
 
Les interactions entre boucles de dislocations de vecteurs de Burgers identiques ou différents 
de celui de la dislocation incidente ont été testées. Les configurations choisies sont résumées en Figure 
90, et s’inspirent de celles de Serra (Serra&Bacon, 2013). 
3.2.3.2.1 Vecteur de Burgers de la dislocation identique au vecteur de Burgers de la boucle 
 
 
Figure 90- Schéma des configurations de départ des simulations numériques dislocation vis-vecteur de Burgers identique. 
  Pour l’interaction d’une boucle interstitielle avec une dislocation vis glissant dans un plan 
prismatique de même vecteur de Burgers que celui de la dislocation, la boucle a été placée à trois 
hauteurs distinctes du plan de glissement. Dans la configuration (a), la boucle est coupée en son milieu 
par le plan de glissement, dans la configuration (b), la boucle est coupée dans le plan de son brin 
supérieur, et dans la configuration (c), celle-ci se trouve sous le plan de glissement de la dislocation (le 
haut de la boucle se trouve à 5	6	# sous le plan), les deux éléments ne s’interceptant pas. 
 
 Pour le cas d’interaction (a), la boucle interstitielle et la dislocation vis entrent en contact 
ponctuel après inclinaison de la boucle sur son cylindre sous l’effet du champ de contrainte 
appliqué par la dislocation. Le brin de la boucle en contact avec la dislocation est alors scindé en 
deux segments de dislocations, contenus dans le plan de base (Figure 91-2a). Ils s’écartent, 
formant un tour d’hélice sur la dislocation vis (Figure 91-3a). Ce tour d’hélice s’étend alors sur 
son cylindre le long de la direction vis, afin de minimiser son énergie. Les deux segments de la 
boucle contenus dans le plan de base se rejoignent de part et d’autre des bords de la boite en 
conditions aux limites périodiques (Figure 91-4a). Un grand tour d’hélice suivant la règle de 
la main gauche est alors formé, faisant toute la largeur de la boite (en x). Cette extension du tour 
d’hélice sur toute la largeur de la boite n’est pas observée en DM où des segments de dislocation 
dans le plan prismatique initial subsistent et continuent leur glissement. Contrairement à ce qui a 
été observé en DM (Serra&Bacon, 2013), le tour d’hélice n’est pas franchi par l’extension des 
segments de la dislocation initiale dans le plan prismatique qui referment le tour d’hélice, 









Figure 91- Interaction d'une dislocation vis avec une boucle interstitielle de même vecteur de Burgers. Le plan de la dislocation coupe la 
boucle en son milieu. 
Lorsqu’une boucle lacunaire interagit avec une dislocation vis, dans la même configuration, on 
assiste à la formation d’un tour d’hélice qui est orienté suivant la règle de la main droite. 
 
Figure 92- Interaction d'une dislocation vis avec une boucle lacunaire de même vecteur de Burgers. Le plan de la dislocation coupe la boucle 
en son milieu. 
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 Pour le cas d’interaction (b) (Figure 93), le point de contact entre boucle et dislocation est le coin 
supérieur de la boucle. De la même façon que pour le cas (a), un tour d’hélice est formé sur la 
dislocation qui s’étend le long de la direction vis, jusqu’à s’étendre de part et d’autre des bords de 
boite. La formation d’un tour d’hélice est bien observée, comme c’est le cas en DM. En revanche, 
l’extension du tour d’hélice sur la direction vis jusqu’à rejoindre les bords de boite n’est pas 
observée en DM. 
 
Figure 93- Interaction d'une dislocation vis avec une boucle interstitielle de même vecteur de Burgers. Le plan de la dislocation coupe la 
boucle en son milieu. 
 
 Pour le cas d’interaction (c) (Figure 94), la boucle est située sous le plan de glissement de la 
dislocation. Aucune interaction de contact ne s’initie. La dislocation glisse en réponse au taux de 
déformation appliqué et une interaction élastique attractive à distance s’initie entre la boucle et la 
dislocation vis. La boucle et la dislocation s’inclinent toutes deux pour se placer quasi 
parallèlement l’une par rapport à l’autre, la boucle par glissement sur son cylindre, et la 
dislocation se place dans une orientation mixte. Cette interaction attractive à distance est 





Figure 94- Interaction d'une dislocation vis avec une boucle lacunaire de même vecteur de Burgers. Le plan de la dislocation n’intercepte pas 
la boucle. 
3.2.3.2.2 Vecteur de Burgers de la dislocation différent du vecteur de Burgers de la boucle 
 
     
Figure 95- Schéma des configurations de départ des simulations numériques dislocation vis-vecteur de Burgers différent. 
 
Pour l’interaction d’une boucle interstitielle avec une dislocation vis glissant dans un plan 
prismatique de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation, la boucle a été placée sous le 
plan de glissement de la dislocation vis, comme illustré en Figure 95. 
 Pour le cas d’une boucle interstitielle de vecteur de Burgers  comme		 la boucle 
glisse sur son cylindre pour se trouver dans le plan de glissement de la dislocation vis (clichés 






Figure 96- Interaction d'une dislocation vis avec une boucle interstitielle de vecteur de Burgers différent. 
La boucle impliquée est de Burgers  (resp. ), la dislocation vis interagit par contact avec 
le brin de la boucle situé dans le plan basal et forme une jonction de vecteur de Burgers 	(resp. ), située dans le plan basal (cliché 3 de la Figure 96). Cette jonction dans le plan 
de base s’oppose au glissement de la dislocation vis initiale dans son plan, et l’ancre. Deux 
segments de dislocation appartenant au plan de base sont initiés de part et d’autre de la boucle 
de dislocation (cliché 4 de la Figure 96), cette réaction est autorisée par un mécanisme de 
Split. Ces segments permettent de joindre la dislocation vis initiale et la jonction nouvellement 
formée contenue dans le plan de base. Ils s’étendent jusqu’à se rejoindre aux bords de la boite 
de simulation, après avoir entièrement annihilé la dislocation vis initialement contenue dans le 
plan prismatique (cliché 5 de la Figure 96). Ce résultat n’est pas pleinement en cohérence avec 
les simulations de DM. En effet, en DM, la jonction de Burgers 	formée dans le plan de base 
se trouve rapidement en position vis et glisse de façon déviée dans le plan prismatique  où 
elle est glissile. Elle vient alors réagir avec les brins de la boucle et changer le vecteur de 
Burgers de la boucle, celui-ci devenant celui de la dislocation vis initiale. La réaction mène à 




Cette différence de comportement peut être attribuée à deux éléments observés en DD : 
 Le glissement dévié n’est pas permis dans nos simulations de DD, et cela empêche le 
passage de la jonction de vecteur de Burgers  du plan de base au plan prismatique . Dans le cas présent, l’annihilation des bras dans le basal des deux côtés de la 
boucle est nécessaire pour permettre le « glissement dévié » géométrique, autorisé par 
l’algorithme Splitnode. 
 Les dislocations dans le plan de base et dans le plan prismatique ne diffèrent ici que 
par la valeur de leur coefficient de viscosité, et il est possible que la formation été le 
glissement de dislocations dans le plan de base soient trop « favorables ». Les 
segments de dislocations dans le plan de base observés en DD glissent plus facilement 
et s’étendent sur de plus grandes distances que ceux observés en DM comme en 
témoignent les réactions impliquant des dislocations vis (Figure 93 et Figure 96). 
Dans les deux cas, les segments dans le plan de base s’étendent jusqu’à rejoindre les 
bords de boîte, empêchant dans un cas la constriction du tour d’hélice, dans le second 
sa formation. Cette extension des segments dans le plan de base n’est pas observée en 
DM. 
 
Afin de tenter de s’affranchir du second artefact présenté, plusieurs tentatives ont été 
entreprises afin de tenter de réduire la possibilité d’extension des segments de dislocation dans 
le plan de base, via  
 l’introduction d’une contrainte de friction sèche, de type contrainte de Peierls ; 
 l’augmentation drastique de la valeur du coefficient de viscosité dans le plan de base.  
Ces deux solutions étudiées s’avèrent néanmoins peu concluantes. 
 
• Pour le cas d’une boucle lacunaire de vecteur de Burgers  comme , le bras de la boucle 
qui se trouvait précédemment en interaction attractive (dans le cas d’une boucle interstitielle) 
se trouve dans une interaction répulsive avec la dislocation. La boucle glisse alors initialement 
sur son cylindre pour s’éloigner du plan de glissement de la dislocation et la laisser glisser, 
puis la boucle glisse en retour pour venir interagir avec la dislocation. Le tour d’hélice se 





3.2.3.3 Discussion et conclusion sur les interactions d’une dislocation <a> glissant dans un plan 
prismatique avec une boucle de dislocation 
 
Les simulations de DD entreprises ici permettent d’obtenir qualitativement les mêmes 
réactions que les simulations de DM pour les cas impliquant des dislocations coin.  
 
D’un point de vue quantitatif néanmoins, les contraintes critiques des différentes 
configurations ne sont que grossièrement en accord avec les simulations de DM.  
 Dans le cas de la DD et de la DM, lorsqu’une interaction élastique répulsive à distance domine 
(dans le cas (d) pour une boucle de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation et 
située loin du plan), l’augmentation de contrainte est plus importante que pour le trainage de 
cran ou pour l’entrainement de boucle.  
 L’augmentation de contrainte nécessaire au franchissement de l’obstacle est globalement 
similaire dans les cas d’entrainement d’une boucle en avant d’une dislocation.  
 Lorsque l’interaction de deux dislocations mène à leur annihilation ou à la formation d’une 
jonction, on constate en DM une augmentation de la contrainte nécessaire au franchissement 
de l’obstacle. Ce n’est pas le cas en DD où la contrainte augmente du fait du trainage du cran 
en lui-même, l’augmentation de contrainte reste similaire dans tous les cas de formation de 
cran qui ne nécessitent pas de s’affranchir d’une interaction répulsive au préalable (cas (c) 
pour une boucle de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation).  
 
En ce qui concerne les interactions impliquant des dislocations vis, les simulations de DD ne 
permettent pas d’observer la constriction du tour d’hélice avec reconstruction de la boucle. 
Quantitativement, en DD, une augmentation de la contrainte jusqu’à 	 ne permet pas de 
s’affranchir de l’obstacle, ni par activation d’un segment de dislocation et réemission dans un plan 
parallèle ni par constriction du tour d’hélice, du fait de l’extension complète du tour d’hélice sur toute 
la largeur de la boîte de simulation. Les tours d’hélice formés en DD sont cependant des obstacles très 
ancrants, comme cela a pu être observé en DM.  
  
Globalement, on peut constater que les dislocations coin sont efficaces pour entraîner les 
boucles, quel que soit leur vecteur de Burgers de la boucle vis-à-vis de celui de la dislocation. Les 
boucles sont alors entrainées par interaction répulsive, ou absorbées sur la dislocation sous forme de 
doubles super-crans. Les dislocations vis, quant à elles, sont ancrées par les boucles de dislocations et 
leur glissement est très ralenti.  
 
 Plusieurs explications permettent de rendre compte des écarts qualitatifs constatés pour les 
interactions entre dislocations vis et boucles et quantitatifs dans le cas des interactions entre 
dislocations coins et boucles. 
 
 Mobilité dans le plan basal 
 
Comme discuté précédemment, il est possible que les dislocations dans le plan de base ne 
soient pas bien représentées dans nos simulations. Leur glissement dans le plan de base semble se faire 
plus aisément dans nos simulations de DD que dans les simulations de DM. Nos simulations de DD ne 
contiennent pas de contrainte seuil qui permettrait peut-être de s’affranchir d’une partie de ces 
différences de comportement. En effet, si la contrainte seuil à allouer dans les plans basaux et les plans 
prismatiques suit la même tendance à 300K que les contraintes de Peierls (la contrainte de Peierls de la 
dislocation vis à 0K est de 	 dans le plan prismatique et de $	 dans le plan de base 
(Khater, 2010)), il est possible que cela empêche les segments dans le plan de base de glisser trop 
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aisément. Dans la situation décrite en Figure 97, qui correspond à la situation d’interaction entre une 
dislocation vis glissant dans un plan prismatique et une boucle de vecteur de Burgers différent de celui 
de la dislocation, on peut voir le nœud « jonction », à l’intersection de deux dislocations, l’une 
contenue dans le plan de base de la maille HCP, l’autre dans le plan prismatique de la dislocation, 
toutes deux possédant le même vecteur de Burgers.  
 
Figure 97- Situation du nœud jonction entre deux plans différents, les dislocations de part et d'autres de ce point ont le même vecteur de 
Burgers. 
Si le glissement dans le plan de base était soumis à une contrainte seuil supérieure à celui du 
plan prismatique, les segments de dislocation vis dans le plan prismatique initial ne seraient alors pas 
annihilés. Dans ce cas, les segments appartenant au plan de base de part et d’autre de la boucle ne se 
rejoindraient pas aux bords de boite, et la formation du tour d’hélice puis sa recombinaison et son 
franchissement seraient permis. Cependant, cela pose la question de la contrainte sèche à introduire 




Le fait que les dislocations fautées et dissociées en DM soient représentées ici par des 
dislocations parfaites peut expliquer la différence de contrainte nécessaire pour franchir l’obstacle 
entre les situations de formation d’un double super-cran sur la dislocation coin et la situation de simple 
entrainement de la boucle sur son cylindre (Tableau ). Pour le cas des simulations de DD, 
l’entrainement par interaction élastique à distance de l’intégralité de la boucle en avant de la 
dislocation ou la création d’un cran sur celle-ci ne modifie que peu l’obstacle à entrainer (3.2.3.1.1). 
L’entrainement d’une boucle correspond à l’entrainement de quatre segments de dislocations 
connectées, tandis que l’entrainement d’un cran correspond à l’entrainement de trois dislocations 
connectées entre elles et avec la dislocation initiale. Le segment de dislocation manquant lorsque l’on 
forme un cran est un segment prismatique, dont la viscosité est la plus faible. La différence entre les 
deux contraintes nécessaires à l’entrainement est donc faible en DD (Tableau ).  
Tableau 13- Résumé des contraintes maximales atteintes dans les cas d'interactions entre dislocations coin et boucles de vecteur de Burgers 
différent (Serra&Bacon, 2013). 
Situation observée Contrainte maximale en DM Contrainte maximale en DD 
Formation d’un cran 1	 .	 
Répulsion de la boucle sur 
son cylindre 
	 .	 
En DM en revanche, la formation d’un double super-cran sur une dislocation coin demande 
une augmentation de contrainte trois fois supérieure au simple entrainement de la boucle sur son 
cylindre par interaction élastique à distance (Tableau ). En effet, la formation d’une jonction ou plus 
simplement l’annihilation de deux dislocations demande la constriction des partielles, ce qui peut 
mener à une augmentation de la contrainte nécessaire, qui peut correspondre à l’augmentation de 
contraintes observée pour les cas de formation de crans sur les dislocations coin en DM. Dans la 
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littérature, lorsque la DD a été utilisée afin de simuler les interactions entre dislocations et SFT et 
comparée aux résultats de DM (Martinez, 2008), une force nodale a été artificiellement ajoutée dans 
les simulations de DD. Cette force nodale est une force équivalente et représente la contrainte critique 
nécessaire au franchissement de la faute d’empilement, calculée par simulations de statique 
moléculaire. L’utilisation de dislocations fautées en DD et l’introduction d’une force nodale 
supplémentaire traduisant la contrainte critique nécessaire pour franchir une faute d’empilement 
pourrait également être envisagée, comme décrit dans (Martinez, 2008). Des calculs de statique 
moléculaire sont nécessaires afin d’estimer la valeur de cette force à introduire, qui dépend des plans 
de glissement et du caractère des dislocations s’interpénétrant. 
 
 Mobilité des nœuds physiques 
 
Les interactions des dislocations vis avec des boucles de dislocation simulées en DD 
(3.2.3.2.2) montrent que les segments dans le plan de base s’étendent jusqu’à se rejoindre aux bords de 
boite (Figure 97), ce qui n’est pas observé en DM où les dislocations prismatiques vis incidentes 
existent tout au long de la simulation de part et d’autre de la boucle de dislocation. Introduire une 
viscosité supplémentaire dans la direction du glissement de ce nœud physique « jonction » en DD 
permettrait de ralentir son mouvement et de l’empêcher de rejoindre les bords de boîte, la situation 
obtenue serait alors cohérente avec celles observées en DM. Cependant, cette viscosité supplémentaire 
ne doit pas être introduite de la même façon dans toutes les configurations.  
Tableau 14- Rappels des configurations nécessitant le glissement de nœuds physiques. 
 
(Serra&Bacon, 2013) 
Les nœuds physiques repérés en jaune ne se rejoignent pas en bords de boite, ce qui permet à la 









En effet, le glissement d’une boucle sur son cylindre par répulsion élastique à distance signifie 
le glissement de quatre nœuds physiques situés à la jonction de plans prismatiques et basaux. Pourtant 
la contrainte maximale observée en DD est cohérente avec celle de la DM. Dans ce cas, à la différence 
des cas impliquant des dislocations vis présentés ci-avant, le glissement des nœuds physiques à la 
jonction des plans ne nécessite pas la destruction progressive d’une dislocation située dans un plan 
(i.e. prismatique) au profit du glissement d’une dislocation située dans un autre plan (i.e. basal). Il faut 
donc distinguer les cas nécessitant une modification des dislocations de part et d’autre du nœud 
physique, pour lesquels la viscosité à ajouter peut être élevée, de ceux ne nécessitant pas de telles 
modifications pour lesquels l’absence de viscosité additionnelle permet d’être cohérent avec les DM.  
Dans tous les cas, cette viscosité additionnelle ne pourrait suffire à elle seule à obtenir un 
accord quantitatif entre les simulations de DD et de DM. En effet, les cas d’interaction entre une 
dislocation coin et une boucle de même vecteur de Burgers nécessitent le glissement de quatre nœuds 
physiques, qu’il y ait formation d’un cran ou simple interaction élastique à distance, mais la contrainte 
nécessaire au franchissement de l’obstacle diffère (cf 3.2.3.1). L’interaction de contact génère une 
augmentation de contrainte nécessaire au franchissement, et une contrainte nécessaire à la formation 
de nœuds « jonction » doit également être ajoutée en DD pour être fidèle à la DM. Ces deux 
paramètres combinés permettent alors d’expliquer la différence de contrainte nécessaire dans les 
situations entrainant la formation de crans lorsque la boucle n’a pas le même vecteur de Burgers que la 
dislocation. Dans le cas où les vecteurs Burgers de la boucle et de la dislocation sont identiques, deux 
nœuds physiques sont formés. Lorsque les vecteurs de Burgers de la boucle et de la dislocation sont 
distincts, deux nœuds à la jonction de 3 plans sont formés, et ceux-ci glissent ensuite à la jonction de 
deux plans changeant le vecteur de Burgers de la boucle (3.2.3.1.2). La contrainte nécessaire est alors 
environ trois fois supérieure à celle nécessaire lors de la simple annihilation de deux dislocations de 
vecteurs de Burgers opposés. Une viscosité additive sur les nœuds physiques dont le glissement 
nécessite la destruction ou la modification d’autres dislocations permettrait alors de tenir compte de 
cette augmentation. Des simulations de DM dédiées à la détermination de ces paramètres devront être 
entreprises. 
 
 Amélioration de SplitNode 
 
Notons également que l’absence de possibilité de glissement dévié dans nos simulations de 
DD crée également un écart avec les réactions observées en DM, notamment au niveau de la réaction 
de formation de tour d’hélice entre une dislocation vis et une boucle de vecteur de Burgers différent.  
 
Malgré ces différences, l’accord qualitatif entre les simulations de DM et les simulations de 
DD est manifeste. Il se traduit par une possibilité de balayage des défauts par les dislocations coins, et 





3.2.4 Simulation d’interactions d’une dislocation <a> glissant dans un plan basal avec une 
boucle 
 
Sur le même modèle, des simulations d’interactions entre dislocations glissant dans un plan de 
base avec des boucles de dislocations ont été simulées avec NUMODIS1. Ces simulations d’interaction 
entre dislocations et boucles de dislocations sont cruciales pour tenter de comprendre le phénomène de 
canalisation de la déformation plastique dans le plan de base pour le zirconium irradié.  
La boite de simulation utilisée a les mêmes dimensions que précédemment, dans le cas du 
glissement des dislocations dans le plan prismatique. Comme auparavant, des conditions aux limites 
périodiques sont introduites en X et en Y.  
 
 
Figure 98- Configurations des simulations d'interaction entre une dislocation glissant dans un plan de base et des boucles de dislocations. 
Nous rappelons en Figure 98 les orientations des trièdres et des dislocations dans le cas du 
glissement d’une dislocation coin ou vis dans le plan de base. Les résultats des simulations de DD 
pour différents types de boucles impliqués sont ensuite donnés et discutés, à la lueur des cartes 
d’interactions calculées en DD pour les matériaux hexagonaux et décrites précédemment. 
 
3.2.4.1 Cas d’une dislocation coin 
3.2.4.1.1 Vecteur de Burgers de la dislocation identique au vecteur de Burgers de la boucle 
 
 
Figure 99-Schéma des configurations de départ des simulations numériques dislocation coin-vecteur de Burgers identique. 
 
Dans le cadre de cette interaction, les mêmes dispositions de boucles par rapport au plan de 
glissement de la dislocation ont été étudiées (Figure 99). Des simulations sur des boucles lacunaires et 
interstitielles ont été effectuées et les résultats obtenus sont similaires aux cas d’interaction avec une 
dislocation incidente prismatique (3.2.3.1.1). Dans les cas impliquant des boucles lacunaires et dans 
les cas impliquant les boucles interstitielles interceptant le plan de glissement ailleurs que sur son plan 
supérieur, les boucles sont repoussées en avant de la dislocation qui les entraîne lors de son 
glissement. Lorsque l’intersection se fait avec le segment supérieur de la dislocation pour une boucle 
interstitielle, on assiste à la formation d’un cran. Dans tous les cas, les boucles sont emportées par 




la dislocation, soit via la formation d’un cran sur la dislocation, soit par interaction 




3.2.4.1.2 Vecteur de Burgers de la dislocation différent du vecteur de Burgers de la boucle 
 
   
Figure 100 - Schéma des configurations de départ des simulations numériques dislocation vis-vecteur de Burgers identique. 
 
 Pour le cas de l’interaction d’une dislocation coin avec une boucle de dislocation lacunaire de 
vecteur de Burgers , dont le centre intersecte le plan de glissement de la dislocation, la 
dislocation entre en contact avec un bras de la boucle de dislocation se trouvant dans un plan 




Figure 101-  Configuration de la formation de jonction entre une boucle lacunaire et une dislocation coin glissant dans le plan de base. 
Pour ces simulations, nous ne disposons pas de simulations de DM avec lesquelles comparer 
les réactions obtenues. Il faut donc recourir à d’autres moyens de vérifications. La formation 
de cette jonction entre une dislocation coin glissant dans un plan de base et une dislocation 
glissant dans un plan prismatique (pour le segment de la boucle) peut être prédite grâce à 
l’utilisation de cartes d’interactions entre dislocations (Figure 102). 
 
Figure 102- Représentation schématique d’une carte d’interaction entre deux dislocations appartenant à un plan prismatique (1) et dans un 
plan de base (2). Les zones gris sombre correspondent aux zones de formation de jonctions, les zones en gris clair correspondent aux zones 
de formations d’états croisés, et les zones blanches correspondent aux zones d’interaction répulsives (adapté de (Devincre, 2013) et (Wu, 
2011)). 
Une interaction a lieu entre la dislocation glissant dans un plan de base et une dislocation 
glissant dans un plan prismatique. L’angle entre la dislocation dans le basal et la direction à 
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l’intersection du plan basal et du plan prismatique impliqué est de Φ  °. L’angle entre la 
dislocation dans le plan prismatique et la direction à l’intersection du plan basal et du plan 
prismatique impliqué est de Φ  $°. On repère cette situation par un triangle rouge sur la 
Figure 102. Initialement, l’interaction doit créer un état croisé. Or, du fait de la contrainte 
appliquée et du champ élastique des dislocations l’une sur l’autre, celles-ci se courbent, 
réduisant Φ et Φ, on entre alors dans le domaine de formation de jonction.  
Cette jonction se situe dans le plan de base, et est glissile. Elle va servir de guide au 
glissement de la boucle sur son cylindre, entrainée par le glissement de la dislocation 
incidente. La boucle est alors progressivement emportée par la dislocation (Figure 
103). La situation est identique pour une boucle interstitielle même si la simili-hélice formée 




Figure 103- Interaction entre une dislocation vis et une boucle lacunaire de vecteur de Burgers différent (Dislocation de Burgers 	 et boucle 
de Burgers  ). 
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 Si l’on effectue les mêmes simulations avec des boucles lacunaires de vecteur de Burgers , 
on obtient le même mécanisme d’entrainement de la boucle sur son cylindre, guidée par la 
jonction formée dans le plan de base (Figure 104). La situation est identique pour une boucle 
interstitielle même si la simili-hélice formée sur la dislocation par la boucle ne suit plus la 
règle de la main droite mais celle de la main gauche. 
 
 
Figure 104- Interaction entre une dislocation vis et une boucle lacunaire de vecteur de Burgers différent (Dislocation de Burgers  et boucle 




 Lorsque l’on place une boucle lacunaire au-dessus de la dislocation coin, la distance entre le 
plan de la dislocation et le centre de la boucle étant de 	nm, aucune interaction de contact 
n’est possible. L’interaction à distance qui s’initie entre les deux éléments fait se courber la 
dislocation et la boucle, et l’interaction attractive entre les deux éléments mène à 
l’entrainement progressif de la boucle de dislocation le long de son cylindre. Le mouvement 
de la dislocation est ralenti, mais se poursuit avec l’entrainement de la boucle. Il s’agit alors 
d’une réaction R5.  
Lorsque la boucle est de nature interstitielle, une interaction répulsive apparaît entre le 
segment de la boucle le plus proche de la dislocation et la dislocation. La boucle peut être 
entrainée sur  son cylindre, par une réaction de type R5 également. 
 
 
Figure 105- Interaction entre une dislocation glissant dans un plan basal et une boucle de vecteur de Burgers différent, la boucle étant située 







3.2.4.2 Cas d’une dislocation vis 
3.2.4.2.1 Vecteur de Burgers de la dislocation identique au vecteur de Burgers de la boucle 
 
Pour l’interaction d’une boucle interstitielle avec une dislocation vis glissant dans un plan 
basal de vecteur de Burgers identique à celui de la dislocation, les résultats sont similaires à ceux 
observés pour le cas impliquant une dislocation dans un plan prismatique, présenté en 3.2.3.2.1.. Dans 
chaque cas, on observe la formation d’un tour d’hélice. 
3.2.4.2.2 Vecteur de Burgers de la dislocation différent du vecteur de Burgers de la boucle 
 
Pour l’interaction d’une boucle interstitielle avec une dislocation vis glissant dans un plan 
basal de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation, la boucle a été placée dans le plan de 
glissement de la dislocation vis, l’intersectant en son milieu (Figure 106). 
 
    
Figure 106 - Schéma des configurations de départ des simulations numériques dislocation vis-vecteur de Burgers différents. 
 Lorsque la boucle se trouve dans le plan de la dislocation (cas a et b), une distance d’équilibre 
entre les segments de la boucle de dislocation et la dislocation elle-même s’établit, et la boucle 
est entraînée sur son cylindre par interaction à distance (Figure 108 et Figure 109). Lorsque 
l’on augmente la vitesse de déformation d’un facteur 2, on assiste à la formation d’une 
jonction ponctuelle entre la dislocation et le brin de la boucle contenu dans le plan 
prismatique. Ce phénomène a été observé par Madec et est un état croisé, ou crossed state 
(Madec, 2003). De la même façon que précédemment pour la formation de jonction, il est 
possible de prédire la formation de cet état croisé avec les cartes d’interactions. 
 
 
Figure 107- Représentation schématique d’une carte d’interaction entre deux dislocations appartenant à un plan prismatique (1) et dans un 
plan de base (2). Même code couleur que pour la Figure 102. 
L’angle entre la dislocation dans le basal et la direction à l’intersection du plan basal et du plan 






la direction à l’intersection du plan basal et du plan prismatique impliqué est de Φ  $°. 
L’interaction doit créer un état croisé, comme représenté par le carré jaune sur la Figure 107. 
Cet état croisé est une jonction instable, mais permet malgré tout d’entraîner les boucles. Elles 
glissent alors sur leur cylindre, entrainées par le glissement de la dislocation vis. Il est observé 
pour tous les vecteurs de Burgers différents de celui de la dislocation, et pour toutes les natures 
de boucles, lacunaires ou interstitielles. 
 
 
Figure 108- Entrainement sur son cylindre d'une boucle interstitielle par une dislocation vis glissant dans un plan de base , à la même vitesse 




Figure 109- Entrainement d'une boucle interstitielle sur son cylindre par une dislocation vis dans le plan basal. 
 Lorsque la boucle n’intercepte pas le plan de glissement de la dislocation, deux phénomènes 
peuvent se produire suivant que l’interaction entre la dislocation et le segment supérieur de la 
boucle est attractif ou répulsif, mais ils mènent au même résultat. Dans un cas, le segment 
supérieur de la boucle peut être repoussé par l’interaction élastique avec la dislocation (Figure 
110), et la boucle est alors poussée en avant du glissement de la dislocation. Dans un autre cas, 
le brin supérieur de la boucle peut être attiré par la dislocation, et la boucle glisse alors sur son 
cylindre pour minimiser la distance entre le brin supérieur de la boucle et la dislocation. Elle 
se place alors sous la dislocation (Figure 111), et est entrainée lors de son glissement. 
L’inversion de la nature de la boucle produit de la répulsion dans le cas où il y avait attraction, 
et inversement. Dans tous les cas, cette interaction est de type R5 et mène au balayage du 




Figure 110- Entrainement par interaction répulsive d'une boucle de dislocation interstitielle située au-dessous du plan de glissement de la 
dislocation. 
 
Figure 111- Entrainement par interaction élastique attractive d'une boucle de dislocation interstitielle située au-dessus du plan de glissement 





3.2.5 Discussions et conclusion sur les interactions d’une dislocation <a> glissant dans 
un plan basal avec une boucle de dislocation 
 
On constate que dans tous les cas impliquant une dislocation coin dans le plan de base, 
l’interaction mène au balayage des boucles de dislocations. Ce balayage peut avoir lieu de différentes 
façons : 
 par absorption de la boucle sur la dislocation incidente ; 
 par répulsion de la boucle par la dislocation ; 
 par interaction de contact, grâce à la création d’une jonction glissile dans le plan de base. 
 
Dans les configurations impliquant une dislocation vis, on observe la création d’un tour 
d’hélice ancrant pour les boucles ayant le même vecteur de Burgers que celui de la dislocation, et 
l’entraînement de la boucle de dislocation dans toutes les autres configurations. Lorsque la boucle et la 
dislocation ont un vecteur de Burgers différent, cet entraînement peut avoir lieu par interaction 
élastique à distance ou via la formation d’une jonction ponctuelle si la vitesse de déformation le 
permet. 
 
Les trois vecteurs de Burgers <a> étant équiprobables pour les boucles de dislocations, on a 
dans ce cas une chance sur trois d’obtenir une configuration ancrante pour la dislocation, et deux 
chances sur trois d’obtenir le balayage du défaut. 
 
Les interactions à distance entre boucles et dislocation dans le basal, lorsque la boucle se 
trouve dans un plan supérieur à celui de la dislocation, montrent que la boucle est généralement 
entrainée sur son cylindre, provoquant son balayage progressif. 
3.2.6 Discussions et perspectives sur les interactions dislocations boucles simulées par 
DD 
 
Globalement, à la vitesse de déformation choisie et dans les configurations choisies, on 
constate que pour les configurations impliquant des dislocations coin, les interactions menant au 
balayage des boucles de dislocations sont majoritaires. De plus, les dislocations glissant dans le plan 
de base sont plus efficaces que celles dans le plan prismatique pour l’entrainement des boucles de 
dislocations. Si, plus globalement, on fait le bilan des réactions entre dislocations et boucles pour 
toutes les dislocations incidentes, on obtient que la majorité des réactions impliquant des dislocations 
glissant dans le plan de base mènent à l’entrainement des boucles de dislocations (Tableau 15).  
 
Tableau 15- Bilan des interactions dislocations boucles suivant le plan de glissement impliqué et la nature respective de la boucle ou de la 
dislocation. 
Dislocation incidente Burgers identique (1 ⁄ + Burgers différent ( ⁄ + 
Glissement dans un 
plan prismatique 
Coin R3-R5 R3 
Vis R4 R4 
Glissement dans un 
plan basal 
Coin R3-R5 R5 
Vis R4 R5 
 
Cette étude met en évidence la formation de doubles super-crans sur les dislocations coin 
glissant dans un plan prismatique, quel que soit le vecteur de Burgers de la boucle de dislocation, 
dans la majorité des configurations étudiées. Le seul cas menant à l’interaction répulsive entre la 
dislocation coin et une boucle de vecteur de Burgers différent mène malgré tout au glissement de la 
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dislocation, qui finit par s’affranchir de la répulsion élastique à distance. On peut donc considérer que 
dans le cas de l’interaction d’une dislocation coin glissant dans un plan prismatique avec une boucle 
de vecteur de Burgers et de nature quelconque, l’interaction se solde par l’entrainement de la boucle, 
ou le glissement de la dislocation après avoir repoussé la boucle en avant de son glissement ou encore 
après avoir écarté la boucle du plan de la dislocation, par répulsion élastique. Dans tous les cas, le 
défaut est entrainé ou écarté et ne fait plus obstacle au glissement de dislocations suivantes, dans le cas 
d’un glissement de plusieurs dislocations successives. Les interactions avec des dislocations vis 
glissant dans un plan prismatique mènent quant-à-elles dans tous les cas à l’ancrage sur la boucle de 
dislocation, que celle-ci ait un vecteur de Burgers identique ou différent de celui de la dislocation. Les 
trois vecteurs de Burgers <a> sont équiprobables pour les boucles de dislocations. Pour les 
dislocations glissant dans un plan prismatique, si l’on considère égale les probabilités que les 
dislocations coin ou vis soient impliquées, l’interaction aura alors une chance sur deux de mener à 
l’entrainement de la boucle de dislocation, et une chance sur deux de mener à son ancrage sur la 
boucle. 
 
 Pour ce qui concerne les dislocations glissant dans un plan de base, l’interaction d’une 
dislocation coin avec une boucle de dislocation possédant n’importe quel vecteur de Burgers mène à 
l’entrainement de la boucle, libérant ainsi le plan de glissement des boucles de dislocations. Lorsque la 
dislocation incidente dans le plan de base est vis, un tour d’hélice est formé dans un cas sur trois, et la 
boucle est balayée dans deux cas sur trois.  
 
Le nombre de configurations menant au balayage des boucles de dislocations par une 
dislocation glissant dans le plan de base (,&-&.&/0   6⁄   6⁄  5 6⁄ ) est plus important que si la 
dislocation incidente glisse dans le plan prismatique (,&-&.&/0   6⁄   6⁄   6⁄ ). Cette 
observation est cohérente avec l’observation du balayage dans le plan de base observé 
expérimentalement par observation MET post mortem d’échantillons irradiés et tractionnés par 
(Onimus, 2004). 
 
Au-delà de ce bilan d’interactions, on constate que lorsque la boucle n’a pas le même vecteur 
de Burgers que celui de la dislocation et n’intercepte pas le plan de la dislocation, les réactions 
dépendent également du plan d’appartenance de la dislocation. Lorsqu’il s’agit de répulsion par une 
dislocation dans le plan prismatique, celle-ci ne se fait que sur une faible distance. En effet, la boucle 
s’éloigne de la dislocation en glissant sur son cylindre, et se libère progressivement du champ de la 
dislocation. En revanche, une dislocation dans le plan basal peut entrainer la boucle sur son cylindre 
de glissement sur de grandes distances par interaction élastique, car le glissement de la boucle sur son 
cylindre se fait parallèlement au plan de base. Cet effet pourrait expliquer le fait que les bandes claires 
situées dans le plan de base soient plus larges que celles observées dans le plan prismatique (Onimus, 
2004). En effet, les doubles super-crans sur les dislocations coin peuvent expliquer un élargissement 
de l’aire balayée par les dislocations d’une hauteur correspondant à la dimension des boucles. Dans le 
cas de l’entrainement par interaction élastique à distance par les dislocations dans le plan de base, 
l’aire balayée par les dislocations peut alors être supérieure à la hauteur correspondant à la dimension 
des boucles de dislocations. 
 
De plus, si l’on considère l’étude récente de DM effectuée à des vitesses de déformation plus 
faibles (Fan, 2013), le double super-cran ainsi formé sur la dislocation peut voir sa hauteur diminuer, 
et s’étaler progressivement, réduisant alors l’aire d’autant balayée par la dislocation coin. D’autres 




Une fois ce mouvement de boucles entrainées par les dislocations dans le plan de base initié, 
on peut imaginer, comme dans les simulations effectuées dans le cuivre par Arsenlis, une effet de 
coalescence des boucles entre elles, participant à l’élargissement des canaux (Arsenlis, 2012). Le 
champ de boucles de dislocations est remplacé progressivement par une forêt de dislocations, les 
boucles devenant de plus en plus grandes. Les dislocations incidentes, dans les canaux en devenir, sont 
amenées à rencontrer des dislocations coin appartenant au plan de base, tandis que les dislocations 
appartenant au plan de base sont amenées à rencontrer des dislocations coin appartenant à des plans 
prismatiques. Si l’on considère des dislocations incidentes de nature vis : 
 Les dislocations dans le plan prismatique créent des jonctions dans le plan de base avec les 
boucles, voire des tours d’hélice étendus (réaction paragraphe 3.2.3.2.2); 
 Les dislocations dans le plan de base créent des états croisés, moins stables que des jonctions, 
et plus facilement franchissables (réaction paragraphe 3.2.4.2.2). 
 
Dans ce cas, les dislocations glissant dans un plan de base auront plus de facilité à franchir les 





3.3 DISCUSSIONS ET PERSPECTIVES 
 
Ces résultats de simulations de DD suivant un mode de représentation des dislocations plus 
simple que celui des simulations de DM effectuées par Serra et Bacon (2013) montrent malgré tout un 
bon accord qualitatif avec les résultats de DM d’interactions entre dislocations glissant dans un plan 
prismatique et boucles de dislocations. Des pistes d’améliorations des simulations de DD sont 
également fournies dans ce chapitre, et pourront faire l’objet de nouvelles simulations numériques. 
Concernant l’étude d’interactions entre des dislocations glissant dans un plan de base et des 
boucles de dislocation, ne disposant pas de travail similaire effectué en DM avec lequel comparer nos 
résultats, nous nous sommes appuyés sur les cartes d’interactions entre dislocations afin de vérifier la 
validité des mécanismes observés.  
Les résultats présentés dans ce chapitre amènent des éléments de compréhension 
supplémentaires du phénomène de canalisation de la déformation plastique dans le plan de base 
observé expérimentalement par Onimus (2004).  
 
Au vu de ces résultats, les perspectives sont diverses. La première serait de simuler les 
interactions présentées précédemment avec des dislocations fautées dans le zirconium. Ce type de 
simulation permettrait alors certainement de s’affranchir d’artefacts observés sur les estimations de 
contraintes maximales atteintes au cours des simulations de DD en comparaisons à celles atteintes en 
DM. L’algorithme Splitnode doit également évoluer, afin de prendre en compte d’avantage de 
situations. Des paramètres peuvent également manquer afin d’alimenter les modèles de DD, et des 
simulations de DM ou de statique moléculaire devraient être entreprises afin de déterminer notamment 
la contrainte nécessaire au franchissement de partielles dans les différents plans. 
 
Néanmoins, les simulations de DD peuvent également être calées, notamment au niveau de la 
dissociation des dislocations dans les différents plans, sur des simulations ab initio. En effet, les 
simulations ab initio effectuées récemment montrent une dissociation des dislocations sur une moindre 
largeur que celles obtenues par simulations de DM avec le potentiel de Mendelev (2007). 
 
Dans tous les cas, une fois l’accord des réactions et des contraintes maximales établies entre la 
DD et la DM, des simulations massives d’interactions entre dislocations et boucles dans le zirconium 









4. ETUDE EXPERIMENTALE DES MECANISMES DE PLASTICITE APRES 
IRRADIATION 
4.1 ETAT DE L’ART 
 
La technique du microscope électronique en transmission (MET) est largement utilisée afin de 
visualiser les défauts dans les matériaux cristallins, qu’il s’agisse des dislocations, ou encore des 
boucles de dislocations ou des tétraèdres de fautes d’empilement, observables typiquement dans du 
cuivre trempé.  
 
Dans le cas du zirconium, les microstructures de dislocations du matériau tractionné ou flué 
ont été étudiées, entre autres, par Geyer (1999), et des études des défauts d’irradiation en eux-mêmes 
ont été effectuées par de nombreux auteurs ((Griffiths, 1988) (Northwood, 1979) (Tournadre, 2012)). 
Ceux-ci ont pu mettre en évidence les deux types de défauts formés lors de l’irradiation en réacteur, 
les boucles <a> et les boucles <c>. Les paramètres de recuit des boucles influant sur leur taille et 
densité ont également été étudiées (Ribis, 2007).  
 
Ces études portant sur les boucles de dislocations sont motivées par l’influence que la 
présence de boucles, leur taille et leur densité, a sur le comportement mécanique macroscopique global 
du matériau (voir chapitre 2), et notamment son durcissement et l’évolution de sa ductilité. Comme 
cela a été montré précédemment, l’étude des mécanismes d’interaction entre dislocations et boucles est 
une clé de la compréhension de l’évolution du comportement mécanique macroscopique, mais à ce 
jour, très peu d’études dynamiques de ces interactions élémentaires dans le zirconium n’avaient été 
réalisées (Onimus, 2012).  
 
Deux approches possibles pour comprendre ces mécanismes sont:  
 l’observation post mortem d’échantillons irradiés puis écrouis, et en particulier 
l’observation de l’évolution de la microstructure de dislocations, en fonction de la 
déformation ; 
 l’observation in situ de l’interaction entre dislocation et boucles, permettant la 
visualisation directe des phénomènes. 
 
Alors que la première approche permet d’avoir une vision à l’échelle mésoscopique des 
phénomènes, la seconde approche s’applique à déterminer les mécanismes élémentaires et leur 
dynamique. Une comparaison de cette seconde approche, dynamique, avec des simulations de 
Dynamique des Dislocations est alors possible, et sera présentée dans la suite de ce manuscrit.  
 
Nous présenterons d’abord la technique de traction en MET in situ puis les résultats des 
expériences de traction in situ de Zy-4 RX pré-irradié aux ions. Ces résultats sont discutés et quelques 




4.1.1 La traction in situ en MET 
4.1.1.1 Définition de la technique de traction in situ en MET 
 
La MET est utilisée de façon usuelle pour l’observation des dislocations. Celle-ci repose sur la 
transmission d’un faisceau incident d’électrons au travers des bords minces d’un échantillon 
(l’échantillon est percé d’un trou, et l’observation a lieu sur les bords minces de ce trou). Au voisinage 
de la dislocation, les plans cristallins sont déformés et certains plans cristallins se trouvent en position 
de diffraction par rapport au faisceau d’électrons incident (Figure 112).  
 
Figure 112- Schéma de la diffraction d'un faisceau d'électrons incident autour d’une dislocation coin dans un matériau cristallin 
(Loretto&Smallman, 1975). Lorsque l’angle entre le faisceau incident et le plan est faible (1213+, le faisceau est fortement diffracté. 
Lorsque cet angle est grand, la diffraction dans cette zone est faible. 
 
Le faisceau d’électrons est très fortement diffracté par les plans qui se trouvent en condition de 
Bragg au voisinage de la dislocation. Sa visualisation est alors possible par sélection du faisceau 
diffracté (image en champ sombre), la dislocation apparait alors claire sur un fond sombre, ou du 
faisceau transmis (image en champ clair), la dislocation apparait alors sombre sur un fond clair.  
 
Afin de visualiser de façon dynamique l’avancée des dislocations, les échantillons sont 
déformés en traction, dans un MET, simultanément à leur observation. En réponse à la déformation 
appliquée, les dislocations glissent, dans les plans les plus facilement activés et les mieux orientés vis-
à-vis de la sollicitation, c’est-à-dire dans les plans de facteur de Schmid maximum. 
 
Dans un matériau préalablement trempé ou irradié, il est alors possible de visualiser 
simultanément les différents objets, dislocations et défauts d’irradiation, créés dans la 
microstructure. Ceux-ci peuvent entrer en interaction, à distance ou de contact, et ces interactions sont 
alors visualisables en direct. 
 
 
4.1.1.2 Les données accessibles grâce à la traction in situ en MET 
 
Lors de la traction d’un échantillon en MET, on peut observer en temps réel, sur les bords 
minces de l’échantillon percé, le glissement des dislocations. Des simulations par éléments finis sur un 
échantillon à trou à bords minces circulaires et déformé en traction uniaxiale ont montré que la 
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contrainte principale majoritaire était maximale dans les zones situées parallèlement à l’axe de traction 
et dirigée suivant l’axe de traction (Figure 113).  
 
 
Figure 113- Distribution de la contrainte principale la plus forte dans un échantillon de traction MET in situ dans lequel le trou est au centre, 
(Couret, 1993). Cas d’une traction d’axe vertical. 
  
Ces zones sont donc celles où les observations ont été réalisées. Toutefois, dans un échantillon 
réel où les bords du trou sont irréguliers et dans lequel des zones de concentration de contraintes 
(fissures) et des inhomogénéités de déformation existent, la contrainte ressentie par les dislocations 
doit alors être déterminée localement à partie de leur courbure. Cette méthode sera présentée dans la 
suite. 
 
Pendant les expériences, le mouvement des dislocations est enregistré, via une caméra. Le 
Tableau 16 regroupe les principales données accessibles grâce à cette technique, et montre qu’il est 
possible ainsi d’accéder à une meilleure compréhension des mécanismes régissant la plasticité à 
l’échelle macroscopique. 
 
Cependant, afin de s’assurer que les observations expérimentales effectuées lors de ces 
expériences réalisées sur lame mince sont bien transposables au comportement du matériau massif et 
ne sont pas les effets d’artefacts dus à la réduction d’une des dimensions, elles doivent être comparées 
à des données annexes, macroscopiques ou extraites de simulations numériques. Dans le cadre de 
notre étude, nous comparerons les résultats obtenus à des simulations numériques, notamment par 
Dynamique des Dislocations. 
 
Les possibles artefacts qui peuvent être observés sont dus à la proximité des deux surfaces 
libres (forces images, confinement de la plasticité…). Ces artefacts ainsi que les moyens de s’en 








Tableau 16- Données accessibles grâce aux expériences de traction in situ en MET (Pettinari, 2001) (Couret, 1993) (Vivas, 1997). 




 Aspect général du mouvement (saccadé, continu…) 
 Vitesse des dislocations dans leur plan de glissement ; 
 Distances entre obstacles et temps d’attente moyens des 
dislocations au contact de ceux-ci ; 
 Proportion de dislocations mobiles par rapport à la 
population totale de dislocations ; 






 Nature du mouvement (glissement ou montée). 
 Glissement par franchissement successif des vallées de 
Peierls (obstacle intrinsèque) ; 
 Mécanismes de franchissement des obstacles 
extrinsèques (joints de grains, précipités, défauts 
d’irradiation…) ; 
 Mouvement des dislocations seules ou en groupes (effets 
de pile ups). 
 Instabilité de déformation plastique, vieillissement 
dynamique ; 




 Plan de glissement par l’étude de la trace 
 Contrainte locale sur les dislocations ; 
 Angles d’échappement des obstacles (extrinsèques) ; 
 Morphologie générale des dislocations (dislocations 
rectilignes, courbes…) ; 
 Paramètres d’activation thermique (volume d’activation, 
sensibilité à la vitesse de déformation, enthalpie 
d’activation) par la mesure de la variation de la vitesse 








4.1.1.3 Effets de lame mince et limites expérimentales 
 
Du fait du confinement en lame mince, le mouvement des dislocations est soumis beaucoup 
plus fortement aux forces image dues à la présence des surfaces libres, généralement recouvertes d’une 
couche d’oxyde, que dans le matériau massif.  
 
Ces forces images ainsi que l’ancrage des dislocations sur les surfaces ont une influence sur la 
courbure des dislocations. La densité des dislocations en lame mince peut également être réduite en 
raison de la possibilité d’annihilation en surface. 
 
De manière générale, afin de se prémunir contre ces artefacts et de pouvoir étendre les 
observations faites in situ au cas du matériau massif, il est important de : 
 Faire les observations à distance des surfaces ; 
 Vérifier que les dislocations liées à la surface ont un comportement similaire aux autres 
dislocations présentes dans le matériau ; 
 Effectuer des comparaisons avec des observations menées sur matériau massif déformé ; 
 Effectuer des comparaisons avec des résultats issus d’autres techniques, comme par exemple 
des résultats de simulations par Dynamique des dislocations. 
 
4.1.1.4 Observation de la formation de canaux par la méthode de traction in situ en MET 
 
La traction in situ a été utilisée pour l’étude de la formation de canaux libres de défauts depuis 
de nombreuses années, citons par exemple (Saka, 1975) pour l’observation de canaux dans du nickel 
fortement irradié aux électrons, (Johnson, 1981) dans du cuivre irradié aux neutrons, et (Suzuki, 1991) 
dans du molybdène irradié aux protons.  
 
La formation de canaux a également été observée in situ dans du Zy-4 irradié à 	
	45 (et à 
350°C, forte densité de boucles) par (Onimus, 2004), par balayage des boucles par des dislocations 
prismatiques, comme en témoigne la Figure 114, illustrant le balayage progressif des défauts 




Figure 114- Zones éclaircies témoignant du balayage des défauts, suivant des plans prismatiques (Onimus, 2004). 
Ces études révèlent la possibilité de créer et d’observer de tels canaux par la technique de 
traction in situ en MET, mais ne permettent pas d’observer de façon claire les mécanismes 
d’interactions entre dislocations et défauts à l’origine de la canalisation, et également à l’origine de la 
largeur des canaux obtenus. En effet, la grande densité de défauts et parfois leur faible taille rend 
difficile l’observation d’interactions élémentaires.  
 
 Il est alors préférable de faire des expériences dédiées, avec un plus faible nombre de défauts 
de plus grande taille dans le matériau, afin de visualiser de façon plus claire les interactions entre 
dislocations et défauts. Lors d’une étude préliminaire à ce travail, des expériences de traction in situ en 
MET sur Zy-4 RX irradié aux ions zirconium à différentes doses entre 350°C et 500°C ont été 
effectuées. Elles ont révélé la possibilité d’observer des interactions élémentaires entre dislocations et 
défauts d’irradiation (Onimus, 2012). Ainsi, l’observation lors de traction in situ à 350°C a montré la 
possibilité d’absorption de boucle d’irradiation par une dislocation glissant dans un plan prismatique. 
Cette observation peut expliquer le nettoyage des boucles de dislocations par les dislocations glissiles. 
Le blocage d’une dislocation par un défaut d’irradiation a également été montré, ce qui est cohérent 
avec le durcissement macroscopique induit par irradiation. 
 
Suite à cette étude, l’idée était de poursuivre les expériences de traction in situ en MET 
d’échantillons pré irradiés aux ions zirconium afin l’observation de mécanismes d’interaction entre 
dislocations et boucles d’irradiation in situ afin de tenter d’observer plus clairement les mécanismes 




4.2 ETUDE PAR TRACTION EN MET IN SITU D’ECHANTILLONS PRE-IRRADIES AUX IONS 
ZIRCONIUM 
 
Afin d’étudier les mécanismes de déformation des alliages de zirconium après irradiation, des 
échantillons de Zy-4 RX ont été pré-irradiés aux ions zirconium, afin de créer une microstructure 
d’irradiation, puis tractionnés in situ dans un MET. Les mécanismes observés lors de l’interaction 
entre les boucles d’irradiation créées dans le matériau et les dislocations peuvent alors permettre de 
comprendre l’origine microscopique du phénomène de canalisation dans le zirconium. 
 
Après avoir présenté les matériaux utilisés lors de ces expériences, et la méthode d’élaboration 
des échantillons, les résultats obtenus seront présentés, puis discutés, à la lueur des mécanismes 
théoriques postulés précédemment et également de simulations par dynamique des dislocations (DD). 
4.2.1 Caractérisation de la microstructure du matériau  
4.2.1.1 Caractérisation de la microstructure du matériau non irradié 
 
Deux types de produits intermédiaires dans la gamme de fabrication du tube et des 
assemblages ont été utilisés, tous deux sont des produits de Zircaloy-4 recristallisé. Le premier produit 
utilisé est une tôle de Zircaloy-4 RX de .
	mm d’épaisseur, utilisée habituellement pour la fabrication 
des grilles des assemblages combustibles. Celle-ci a permis dans un premier temps une découpe 
simplifiée d’échantillons par électroérosion au fil.  
 
Dans un second temps, des échantillons ont été découpés dans un tube épais TREX (Tube 
Reduced Extrusion) en Zircaloy-4 RX (Figure 115), matériau de texture différente de celle de la tôle, 
dans le but d’activer préférentiellement l’un ou l’autre des systèmes de glissement. 
 
 
Figure 115- Tube TREX, à gauche, et gaine à droite. 
 
Nous présentons ici les éléments microstructuraux de l’un et l’autre des matériaux non 
irradiés, ainsi que les motivations de la découpe dans le tube épais TREX. 
 
4.2.1.1.1 Microsctructure de la tôle de Zy-4 recristallisé non irradiée 
 
Des micrographies optiques (Figure 116) ainsi que des analyses EBSD (Figure 117) ont été 
effectuées sur la tôle à réception. Celles-ci ont révélé une morphologie de grains équiaxes de diamètre 





Figure 116- Exemple de micrographie, x600. 
 
Figure 117- Cartographie EBSD de la tôle. 
La texture cristallographique de la tôle, dans le repère lié à la tôle défini par la direction de 
laminage (DL), la direction transverse (DT), et la direction normale (DN) a été étudiée par diffraction 
des rayons X, et est fournie en Figure 118. 
 
Figure 118- Figures de pôle de la tôle laminée. 
Pour la tôle, on constate que les maxima de densité sont observés sur les plans 7+, 
montrant une forte orientation de l’axe <c> suivant 25 à 30° de DN dans le plan DN-DT. La direction 〈119〉 est quant à elle répartie autour de DL dans le plan DL-DT.  
 
Schématiquement, la texture de la tôle peut alors être représentée en Figure 119. 
 








4.2.1.1.2 Le tube TREX non irradié 
4.2.1.1.2.1 Microstructure du tube TREX 
 
Le tube TREX a été utilisé afin d’activer des systèmes de glissement de façon préférentielle, 
grâce à des découpes d’éprouvettes maximisant les valeurs des facteurs de Schmid des systèmes 
choisis. Sa microstructure est présentée ici.  
 
Les micrographies optiques suivant diverses orientations de prélèvement sont données ci-après 
Figure 120. Le repère lié au tube est défini de telle façon que DR indique la direction radiale au tube, 
DL sa direction longitudinale, et DT sa direction transverse. 
 
 
Figure 120- Micrographies représentatives de la microstructure du tube TREX. 
Pour les trois prélèvements et pour les différents champs d’observations, on constate que les 
grains ont une morphologie équiaxe et que les diamètres des grains sont globalement homogènes, 
autour d’une valeur de 5.5	6m de diamètre (Figure 120).  
 
L’étude de la texture cristallographique du TREX (la direction axiale (DA) correspond à la 
direction DL précédemment définie) en diffraction des rayons X montre une texture un peu plus 
marquée que celle de la tôle.  
 
Des maxima de densité observés sur les plans (0002), montrant une forte orientation de l’axe 
<c>, la direction <0002> présente un maximum dans la direction tangentielle, avec un étalement dans 




Figure 121 - Figures de pôle du TREX. 
Concernant les plans prismatiques, la direction 〈119〉 (notée 110 sur la Figure 121) est très 
nettement orientée parallèlement à DA pour le TREX.  
 
Une image typique MET de la microstructure avant irradiation est fournie Figure 122. Une 
faible densité de dislocations pré-existantes est présente, appartenant ici à deux familles de plan 
prismatiques notées 1 et 2, et des phases de Laves d’une centaine à quelques centaines de nanomètres 
de diamètre sont dispersés dans la microstructure. La projection stéréographique (définition en annexe 
1) correspondant à l’orientation cristallographique du grain est également donnée. 
 
 
Figure 122- Microstructure d'un grain dans un échantillon de Zy-4 TREX (découpe Pr) avant irradiation. Présence dans ce grain de 
dislocations vis préexistantes dans les plans prismatiques. Les plans prismatiques sont mis en évidence sur la projection stéréographique 
jointe. 
  





4.2.1.1.2.2 Motivation de la découpe dans le tube TREX 
 
La texture de la tôle, schématiquement présentée Figure 119, est caractérisée par l’orientation 
des axes <c> à 20-30° de la normale à la lame, et distribués régulièrement autour de cette normale. 
Dans ces conditions, lors des observations expérimentales dans la tôle, les segments de dislocations se 
déplaçant dans les plans prismatiques ont une longueur apparente, i.e. projetée dans le plan 
d’observation, très courte. La Figure 123 montre une représentation schématique de la largeur des 
traces obtenues pour deux des plans prismatiques de deux grains d’orientation cristallographique 
représentative de l’orientation majoritaire pour la tôle. Ces traces sont le résultat du glissement des 
dislocations dans le plan de glissement et leur stockage en surface, contre la mince couche d’oxyde. 
Elles possèdent un vecteur de Burgers qui est une fraction du vecteur de Burgers de la dislocation, et 
sont visibles dans les mêmes conditions de diffraction que la dislocation elle-même. On observe que, 
dans cette configuration, les traces des plans de glissement sont peu larges, car les plans prismatiques 
sont très droits dans la lame. 
 
Figure 123- Représentation schématique de l'orientation cristallographique majoritaire de la tôle pour deux grains (G-A et G-B), et 
représentation des traces de deux des plans prismatiques de chaque grain (les mieux orientés dans le cas d'une traction verticale par rapport à 
la visualisation). 
 
Il est alors difficile d’observer une grande longueur de dislocation lors de leur glissement au 
cours des expériences de MET in situ, l’aire balayée par les dislocations est alors faible, et la 
visualisation d’interactions entre dislocations et boucles d’autant moins probable. Cette première 
approche a néanmoins permis d’observer quelques interactions entre dislocations et boucles avec un 
usinage simple par électro érosion au fil dans la tôle. 
 
Une étude de prélèvement dans le TREX, matériau épais permettant des prélèvements dans 
diverses orientations, et de texture différente de celle de la tôle, a été effectuée, afin de pouvoir 
observer des dislocations plus longues et également d’activer préférentiellement des systèmes de 
glissement différents (notamment le système de glissement basal). La texture schématique 
préférentielle du TREX est donnée en Figure 124, les axes <c> de la maille hexagonale compacte sont 





Figure 124- Texture schématique préférentielle du tube TREX. 
Afin d’activer préférentiellement un système de glissement, il est nécessaire que sa cission 
résolue soit suffisamment élevée. Dans un monocristal soumis à une force ; en traction simple, celle-
ci s’exprime suivant : 
 <  ;= >?@71+ >?@	7A+ (9)  
Avec 	1 l’angle entre la direction de glissement et l’axe de traction, et A l’angle entre la normale au 
plan de glissement et l’axe de traction (cf. Figure 125). 
 
Figure 125- Cission résolue dans le système de glissement d’un échantillon monocristallin soumis à une force de traction F. 
Le terme >?@71+ >?@	7A+ est le facteur de Schmid BC pour le système de glissement D considéré. 
Il permet de calculer la contrainte macroscopique nécessaire à l’activation du système en fonction de 
la direction d’application de la force. 
 
Dans le cadre de notre matériau polycristallin, il est supposé que : 
 La texture majoritaire est représentative de l’orientation d’un grand nombre de grains ; 
 Les grains dans lesquels les observations sont faites, situés dans les zones au bord du 
trou, parallèles à la direction de traction, subissent bien une force de traction dans la 
direction de la force macroscopique. Dans ce cadre, on considère que la déformation 
est homogène, i.e. que les incompatibilités de déformation ne créent pas de contraintes 
intragranulaires trop importantes.  
 
L’ordre des cissions critiques des différents systèmes de glissement sont (Geyer, 1999) 
 <EF&G H <IJF&G2<3F&G H <IJF!K&G (10)  
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L’idée est donc de découper dans le TREX des éprouvettes de traction qui maximiseront le 
facteur de Schmid des systèmes de glissement prismatiques, basaux, et pyramidaux H L   M. 
 
Pour l’activation du système prismatique, il faut une orientation des éprouvettes plaçant 
les plans  prismatiques au plus proche de 45° de la direction de traction.  Les éprouvettes ont alors été 
prélevées dans le plan formé par les directions DL DT et tractionnées dans la direction DL. Ce type de 
prélèvement permet d’obtenir l’orientation indiquée dans la projection stéréographique en Figure 126 
a.  L’orientation schématique de l’hexagone dans la lame est représentée dans le schéma Figure 126 b. 
 
 
Figure 126- Orientation cristallographique souhaitée pour un grain d’une éprouvette suivant le plan de découpe Pr dans du TREX. 
Les facteurs de Schmid maximum des différents systèmes de glissement dans cette orientation 
sont alors donnés dans le Tableau 17. 




Prismatique Basal Pyramidal <a> Pyramidal <c+a> 
Facteur de Schmid 0.433 0 0.380 0.405 
 
Il faut de plus composer avec l’orientation angulaire variable de la maille hexagonale autour 
de l’axe DT. Le facteur de Schmid ne sera donc pas obligatoirement de .
 pour le système 
prismatique. De manière générale, un facteur de Schmid autour de 0.4 est à espérer pour ce 
système de glissement, ce qui permet d’attendre son activation car c’est un système de glissement 
facile. L’avantage de cette découpe est également d’incliner d’avantage les plans prismatiques dans la 
lame par rapport à la découpe dans la tôle. On peut donc s’attendre à voir des traces plus larges et donc 




Afin d’activer le système basal, il faut une orientation des éprouvettes qui place les plans 
basaux à 45° de la direction de traction. Cette activation sera malgré tout difficile à obtenir du fait de 
la grande cission critique du système. 
 
Les éprouvettes sont alors prélevées dans le plan situé à 45° du plan formé par les directions 
DL et DT et de tractionnées le long du vecteur <DT-DR>. Ce type de prélèvement permet d’obtenir 
l’orientation représentée sur la projection stéréographique donnée en Figure 127 a. L’orientation 
schématique de l’hexagone dans la lame est représentée dans le schéma Figure 127 b. 
 
Figure 127- Orientation cristallographique souhaitée pour un grain d’une éprouvette suivant le plan de découpe suivant le plan Ba dans du 
TREX. 
 
Les facteurs de Schmid maximum des différents systèmes de glissement ont été calculés dans 
cette orientation et sont donnés dans le Tableau 18. 




Prismatique Basal Pyramidal <a> Pyramidal <c+a> 
Facteur de Schmid 0.217 0.433 0.397 0.388 
 
Les plans basaux ont alors un facteur de Schmid de 0.433. On peut alors espérer 
l’activation du système basal dans cette configuration. Néanmoins, il est possible que le système 
prismatique s’active tout de même si <3 <E⁄ M B3 BE⁄ .  
 
D’autres échantillons ont été découpés suivant une orientation destinée à activer le glissement 
du pyramidal <c+a> mais ces éprouvettes n’ont pas été utilisées dans le cadre de cette thèse. Nous 




Malgré ces tentatives d’optimisation de l’orientation du prélèvement et de la géométrie des 
éprouvettes afin de maximiser les facteurs de Schmid des systèmes choisis, les observations in situ ont 
montré que ceux-ci n’étaient pas activés préférentiellement. En effet, le caractère polycristallin du 
matériau n’a permis qu’une maximisation statistique du facteur de Schmid du système choisi, et une 
inhibition des systèmes de glissement plus faciles n’est alors pas garantie dans l’intégralité des grains.  
 
De plus, l’activation des systèmes durs ne dépend pas seulement de son facteur de Schmid 
propre, mais des rapports des cissions critiques et des facteurs de Schmid des systèmes faciles. En 
effet, pour que le système basal s’active, il faut que B3 M	BE N <3 <E⁄ .  
 
Une trop faible densité de boucles de dislocations peut aussi expliquer l’absence d’activation 
du système basal. 
 
Il est également probable que la géométrie des éprouvettes ne soit pas idéale pour garantir une 
contrainte uniaxée dans la zone d’observation. Ceci pourrait aussi être une des raisons pour expliquer 
que les systèmes durs n’aient pu être observés. 
 
Dans la suite de ce manuscrit, nous conservons malgré tout la nomenclature des échantillons, 
qui est significative d’une géométrie de découpe (Pr pour les découpes destinées à activer le 




4.2.1.1.3 Conclusions sur les matériaux à réception 
 
Les matériaux utilisés pour le prélèvement des éprouvettes sont deux produits semi-finis de 
Zircaloy-4 recristallisé, dont la microstructure est morphologiquement équiaxe pour les deux types de 
matériau, avec des grains de 5.5	6m de diamètre en moyenne. Les matériaux utilisés ont en revanche 
une texture cristallographique marquée, avec une orientation forte des axes <c> : 
 à 25 à 30° de DN dans le plan DN-DT de la tôle ; 
 suivant la direction tangentielle avec un étalement dans le plan DR-DT pour le tube 
TREX. 
 
4.2.1.2 Caractérisation de la microstructure des matériaux irradiés  
 
La motivation de ces expériences était la visualisation d’interactions entre dislocations et 
défauts d’irradiation dans le Zircaloy-4. Les défauts créés devaient alors avoir une taille suffisante 
pour être visualisés, et une densité suffisamment faible pour observer des interactions élémentaires 
avec les dislocations.  
 
Afin de créer une population de défauts, il a été choisi d’irradier les échantillons aux ions 
zirconium. Les ions zirconium incidents créent une cascade de déplacement dans le matériau, à la 
manière des neutrons rapides lors d’une irradiation en réacteur. L’irradiation aux ions zirconium a 
pour avantage : 
 De ne pas ou peu activer le matériau, à la différence des irradiations en réacteurs, ce qui 
facilite la manipulation ultérieure des échantillons ; 
 D’accélérer le dommage d’irradiation par rapport aux irradiations en réacteur, les doses 
atteintes en une journée pouvant être équivalentes à plusieurs années d’irradiation en REP ; 
 De ne pas implanter dans le matériau des éléments étrangers, et l’altérer chimiquement, par 
rapport aux irradiations faisant appel à d’autres ions que les ions zirconium.  
 
Après avoir présenté les conditions d’irradiation aux ions zirconium, le protocole expérimental 
de préparation des échantillons sera brièvement décrit, et enfin, la microstructure des matériaux 
irradiés sera présentée. 
4.2.1.2.1 Irradiation aux ions OPK 
 
L’irradiation aux ions zirconium Zr+ a été réalisée sur l’accélérateur de particules ARAMIS 
du CSNSM (Figure 128).  
 
Figure 128 : Accélérateur de particules du CSNSM (Orsay). 
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Les échantillons ont été irradiés à une température de 340°C (température de consigne de 
500°C au niveau de la résistance chauffante) et jusqu’à une dose de . 1	t/>m par des ions à .6	eV. Dans ces conditions, l’irradiation n’a lieu qu’en extrême surface du matériau (quelques 
centaines de nanomètres).  
 
Le calcul par SRIM2 du profil de dommages créé dans l’échantillon dans ces conditions est 
présenté en Figure 129.  
 
Figure 129 : Profil de dommages d'irradiation 
La profondeur pour laquelle le maximum de dommage est atteint est d’environ 1	nm, on 
peut alors considérer que pour une lame MET de 15  	nm d’épaisseur, on observe bien la zone 
où le maximum de dommage a été créé.   
 
Le protocole de préparation de ces lames irradiées repose sur : 
 Un amincissement mécanique préalable mécaniquement jusqu’à 1  15	6m d’épaisseur ; 
 Un polissage électrolithyque dans une solution dénommée « 721 » (70% d’éthanol, 20% de 
butoxy-2Ethanol, et 10% d’acide perchlorique à 70%) sur une face, jusqu’à environ 5	6m 
d’épaisseur dans la cuvette ainsi créée. 
 
Suite à ces premières étapes, la face polie des échantillons est irradiée aux ions OPK puis 
protégée avec une couche de Lacomit (laque transparente) afin de pouvoir polir l’échantillon en face 
arrière. Les échantillons ainsi préparés ont des épaisseurs d’environ 	nm, et l’observation se fait 
alors bien dans la zone ayant subi le dommage d’irradiation. 
 
Suite à ces irradiations, la densité et la taille moyenne des boucles de dislocations a été 
étudiée, ainsi que leur nature.  
4.2.1.2.2 Microsctructure du Zy-4 irradié aux ions sur ARAMIS 
 
Il n’existe pas, à notre connaissance, d’étude de la proportion de boucles de nature lacunaire et 
interstitielle (Loretto&Smallman, 1975), dans nos conditions d’irradiation, ni d’étude de tailles de 
boucles.  
 




La densité volumique et la taille moyenne des boucles a été déterminée dans un grain dont 
l’épaisseur a été mesurée par spectroscopie de perte d’énergie des électrons. Pour une épaisseur de 190 
nm, il a été mesuré une densité de boucles de 1. N 1mU. Cette densité de boucles est 20 à 50 
fois plus faible que la densité de saturation des boucles <a> observée lors d’irradiations en réacteur. 
Les boucles créées ont une taille moyenne de l’ordre de 15 nm, et un histogramme de leur densité en 
fonction de leur taille est fourni en Figure 130. Ces tailles de boucles sont supérieures à celles 
obtenues en réacteur (variant entre 5 et 10 nm). 
 
 







La nature des boucles de dislocations a également été déterminée grâce à l’analyse de 
contraste en MET. La Figure 131 illustre ces différents types de contraste : en fonction du vecteur 
diffraction V et de l’écart à l’angle de Bragg W, le contraste observé peut se former à l’intérieur ou à 
l’extérieur de la boucle. La détermination de la nature interstitielle ou lacunaire des boucles à l’aide de 
ces contrastes est décrit précisémment en annexe 3. Le bilan de l’analyse de 41 boucles est fourni dans 
le Tableau 19.  




Nombre de boucles 
lacunaires 




1 30 28 2 93.3% 
2 11 10 1 90.9% 
 
Pour les deux expériences d’analyse de natures de boucles réalisées, les boucles analysées 
étaient à plus de $% des boucles lacunaires.  
 
 
Figure 131- Séquence d'images prélevées le long d'une séquence de tilt. (a) Image en conditions Y et Z M [, (b) Image en conditions Y et Z H [, (c) Image en conditions Y et Z H [, (d) Image en conditions Y et Z M [. Après analyse de la projection stéréographique du grain, 
les boucles sont identifiées comme étant lacunaires. 
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4.2.1.3 Description du protocole expérimental  
 
Depuis les années 70 et l’invention des microscopes électroniques à haute tension, les 
expériences de traction in situ en MET permettent d’étudier les mécanismes impliquant les 
dislocations responsables du comportement plastique macroscopique d’un grand nombre de matériaux. 
La particularité de cette technique expérimentale réside dans le porte-objet utilisé, permettant de 
mettre en traction les échantillons observés dans le microscope.  
 
Pour ces travaux, le dispositif expérimental utilisé est celui du CEMES-CNRS de Toulouse. 
Comme l’illustre la Figure 132, le dispositif est constitué d’un mors fixe, et d’un mors mobile en 
translation, ainsi que de deux piges sur lesquelles l’échantillon est fixé. La déformation s’applique via 
un moteur placé en bout de bras du porte-échantillon qui permet de tirer sur le mors mobile et de venir 
tractionner l’échantillon. Lorsque la déformation appliquée est suffisante, le glissement des 
dislocations s’initie dans le matériau, et la phase de relaxation des contraintes qui s’ensuit permet 
l’observation dynamique du glissement de ces dislocations, et leur possible interaction avec les défauts 
d’irradiation créés préalablement. 
 
 
Figure 132- Photographie du porte objet de traction chauffant disponible au CEMES-CNRS de Toulouse. 
 
De plus, ce porte-objet permet de chauffer les échantillons, lors de la traction, grâce à 
plusieurs résistances chauffantes placées de part et d’autre de l’échantillon. Une petite enceinte 
métallique est ensuite insérée au-dessus du porte-objet afin de confiner le chauffage à proximité de 
l’échantillon. Celle-ci est percée en son centre afin de permettre le passage du faisceau d’électrons à 
travers l’échantillon. Ce porte-échantillon ne permet qu’une rotation de type « simple tilt », suivant 
l’axe de traction. 
 
Lors des expériences de traction in situ en MET, dont les résultats sont présentés dans la suite 
de ce chapitre, les échantillons sont sollicités thermo-mécaniquement après avoir été préalablement 
irradiés. La compatibilité de la géométrie des échantillons avec le porte-objet d’irradiation et le porte 
objet de traction chauffant a mené au choix de la découpe des échantillons au format d’éprouvettes de 
traction présenté ci-après. 
4.2.1.3.1 Choix de la géométrie des échantillons 
 
Le porte-objet de traction chauffant du CEMES-CNRS de Toulouse (Figure 132) offre deux 
possibilités d’arrimage des échantillons pour la traction : 
 Il est possible de coller les extrémités d’un échantillon usiné sous forme de fine languette non 
percées sur deux supports présents sur le mors fixe et le mors mobile du porte objet ; 
 Il est possible de placer des échantillons usinés sous forme d’éprouvettes percées de deux 




Dans le cadre de cette étude, une autre contrainte s’appliquait sur la géométrie des 
échantillons, qui était leur compatibilité avec un porte objet spécifique conçu pour une étude 
précédente afin de permettre l’irradiation aux ions sur ARAMIS à JANNUS Orsay (Figure 133). 
 
 
Figure 133 : Porte objet destiné à l'irradiation par particules chargées 
 
Afin de répondre à ce cahier des charges, des éprouvettes ont alors été usinées (Figure 134), 
aux dimensions fournies en annexe 4.  
 
 
Figure 134 - Photographie des éprouvettes de traction de Zy-4 (à gauche, une éprouvette avant polissage, à droite, une éprouvette polie 
mécaniquement puis polie électrolytiquement une face). 
Leurs dimensions en sens long sont imposées par la place disponible entre les piges du porte-
objet destiné à l'irradiation, et celles en sens travers sont imposées par la place disponible entre les 
résistances chauffantes du porte-objet de traction in situ. Les éprouvettes sont, in fine, percées en leur 
centre afin de créer une zone mince pour l’observation MET. 
4.2.1.3.2 Méthodologie d’une expérience de traction in situ en MET 
 
Les expériences présentées dans la suite de ce chapitre ont été effectuées dans un MET JEOL 
2010HC, dans une gamme de température allant de l’ambiante à 500°C. 
 
Une fois l’éprouvette positionnée sur le porte-objet et le dispositif inséré dans le MET, 
l’éprouvette est mise en température. La traction du mors mobile permet de rattraper les jeux qui se 
créent lors de la montée en température du dispositif. Sur les images MET présentées dans le reste du 
manuscrit, l’axe de traction est vertical. Lorsque les jeux dans le montage ne sont pas compensés, on 
observe d’abord une dérive verticale de l’échantillon jusqu’à ce que celui-ci soit mis en tension.  
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Au cours de l’expérience, des séries de charge et de relaxation sont appliquées sur 
l’échantillon, et les observations en champ clair peuvent être enregistrées à 25 images par secondes via 
une caméra MEGAVIEW III.  
 
La phase de relaxation correspondant à une diminution progressive de la contrainte est la plus 
propice à une observation claire du mouvement des dislocations.  
 
4.2.1.3.3 Données accessibles grâce aux expériences de traction in situ en MET 
 
 Les plans de glissement des dislocations  
 
La détermination du plan de glissement de la dislocation repose sur l’étude géométrique des 
traces de glissement, comme cela a été introduit en Figure 119. Lorsqu’une dislocation glisse dans la 
lame mince, les segments émergeant à la surface de celle-ci forment deux traces contre la couche de 
zircone, suivant l’intersection entre la surface et le plan de glissement. L’orientation de la trace de 
glissement ainsi que la distance apparente entre les deux traces laissées sur la surface supérieure et 
inférieure de l’échantillon permettent donc de remonter, dans la majorité des cas, au plan de 
glissement de la dislocation observée. 
 
Lorsque l’angle de tilt \ est nul, il est possible de relier la largeur apparente entre les traces ]&^^ et l’angle que fait le plan dans la lame à l’épaisseur de la lame _ (Figure 135).  
 
Figure 135- Schéma de lame à tilt nul, donnant les notations de différents angles. 





 ]&^^ tn7`+  _ (11)  
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Avec ` l’angle entre la normale au plan de glissement et la normale à la lame.  
 
Lorsque l’on ne se situe pas à tilt nul, la situation peut être plus complexe. Plus l’angle a est 
petit et plus la largeur apparente est modifiée par l’inclinaison appliquée à la lame (Figure 136). 
Accéder à l’angle entre la normale au plan et la normale à la projection stéréographique nous donne 
alors un angle `7\+ et on peut alors accéder par l’équation ci-dessus à une épaisseur apparente _&^^. 
 
Figure 136- Schéma de lame à tilt \ b . 
 Grâce à la projection stéréographique, on peut connaître la valeur de `7\+ et se ramener à la 
valeur de ` à tilt nul. On a alors : 
Ces paramètres sont liés par la longueur ] effective de la dislocation dans le plan, entre les deux 
traces. 
 
Dans ce cas, si l’on connait \, ]&^^7\+,  `7\+, et `7+, on peut remonter à l’épaisseur réelle par : 
 L’estimation de l’épaisseur d’une lame par cette méthode souffre malgré tout d’imprécisions. 
Plus l’angle ` est grand, c’est-à-dire plus le plan de glissement est très droit dans le plan de la lame, 
 ]&^^7+  tn7`7++  _ (12)  
 ]&^^7\+  tn7`7\++  _&^^ (13)  
 >?@7`7\++  ]&^^7\+]  (14)  
 ]&^^7+  ]&^^7\+ >?@7`7++>?@7`7\++  (15)  
 _  ]&^^7+ N tn7`7++ (16)  
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plus les imprécisions sur la mesure de l’angle (typiquement, la mesure des angles se fait à c1°) ou sur 
la mesure de la largeur entre les traces auront d’impact sur l’estimation de l’épaisseur. De plus, la 
couche d’oxyde empêche les dislocations de déboucher, la mesure est alors faite entre deux 
dislocations en proche surface et l’épaisseur peut être sous-estimée.   
 
La détermination du vecteur de Burgers n’a pas toujours pu être réalisée à l’aide du critère 
d’extinction, d’abord en raison de la disparition des dislocations en surface ou d’autres interactions, et 
aussi en raison de l’absence d’un second axe de tilt permettant d’accéder à plus de conditions de 
diffraction. Cependant, la détermination a priori du vecteur de Burgers (un des trois vecteurs <a>, cf. 
chapitre 1) est directement accessible par la seule analyse des traces. En effet, les systèmes de 
glissement actifs dans le cadre des expériences in situ sont majoritairement les systèmes prismatiques  H  M et les systèmes pyramidaux d H  M. 
 
 Les contraintes locales sur les dislocations  
 
La courbure d’une dislocation en équilibre est significative de sa tension de ligne, elle-même 
dépendante de l’état de contrainte subie par la dislocation. DeWit et Koehler définissent la géométrie 
d’une dislocation ancrée en un point en fonction de la contrainte qui lui est appliquée, et obtiennent 
alors les équations régissant sa forme, dans l’approximation de tension de ligne anisotrope (De Wit et 
Koehler, 1959). Ces équations permettent d’obtenir des formes dépendantes de la contrainte locale 
appliquée sur la dislocation. La contrainte locale subie par une dislocation peut donc être estimée 
directement par mesure de la courbure de la dislocation autour d’un point d’ancrage.  
 
Si l’on reprend les équations données au chapitre 1, la tension de ligne est donnée par 
 e  f  gfg1 (17)  
Et l’énergie élastique dans l’approximation isotrope par unité de longueur d’une dislocation de 
caractère arbitraire est donnée par : 
 f0-  1  h >?@71+1  h ij
d kn lm0Pn o (18)  
  
On a donc : 
 e  p1  h q71  h+ >?@71+  71  h+ @rn71+s (19)  
 Entre une dislocation vis et une dislocation coin, on a : 
 
ete0  mtm0  1  h1  h (20)  
 Avec mt et m0 les rayons de courbure respectifs des dislocations coins et vis. 
 
 On peut lier les rayons de courbure précédents et les paramètres d’une ellipse ( et j, grand et 
petit rayon de l’ellipse) par : 
 ujv  mtm0 (21)  
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Dans le zirconium, si on prend h  	5, on a alors  &,21.6.  
 
Le logiciel DISDI3 développé par J. Douin permet d’accéder à la forme d’équilibre d’une 
boucle de dislocation dans son plan, soumise à une contrainte, dans le modèle de l’élasticité 




Ces ellipses sont ensuite ajustées à la courbure des dislocations observées, en respectant leur 
caractère vis ou coin et leur plan d’appartenance. La dimension de ces ellipses permet alors d’obtenir 
la contrainte locale sur la dislocation. Un exemple d’une de ces ellipses, tracée pour du zirconium à 
350°C sous une contrainte de 1	, dans un plan prismatique est présentée en Figure 137. 
 
Figure 137- Ellipse calculée avec le logiciel DISDI, pour une dislocation dans un plan prismatique sous 100 MPa dans du zirconium. 
 
Pour chacune des mesures de contrainte locale, le rayon de coupure intérieur choisi est mCwx  #, proche de la valeur de j, paramètre de maille et le rayon de coupure extérieur m0'x  #, proche d’une épaisseur de lame. Il est à noter que nos expériences ont été effectuées 
dans du Zircaloy-4, mais faute de valeurs de coefficients élastiques en fonction de la température pour 
ce matériau, les coefficients élastiques choisis sont extraits de l’article de Fisher (Fisher, 1964) 
donnant les coefficients élastiques en fonction de la température dans du zirconium (Tableau 20). 
 
Tableau 20- Valeurs de coefficients élastiques du zirconium, à différentes températures (Fisher, 1964). 
Température y	71z+ y y{{ y y 
25°C 1,434 1,648 0,320 0,728 0,653 
350°C 1,278 1,543 0,276 0,793 0,658 
500°C 1,214 1,493 0,257 0,812 0,659 
 
 La force des obstacles 
 




Lorsqu’une dislocation est ancrée sur un obstacle, la détermination de la force de l’obstacle est 
permise grâce à l’observation in situ en MET suivant l’approche présentée dans le chapitre 1 modifiée 
pour prendre en compte le caractère de la ligne (Figure 138). 
 
Figure 138- Principe de calcul de la force critique et paramètres du modèle de tension de ligne dépendant du caractère de la ligne. 4(a) 
Configuration d'une dislocation ancrée sur un précipité. (b) schéma donnant la résultante ;% (Vivas, 1997). 
La détermination du plan de glissement de la dislocation ainsi que celle de son vecteur de 
Burgers sont nécessaires au calcul de tension de ligne des brins de dislocations encadrant l’obstacle. 
Une fois les modules de la tension de ligne aux points A et B (Figure 138) déterminés, la direction du 
vecteur e|} (resp. e|}) étant tangente à la dislocation au point de contact A (resp. B). La force d’obstacle ;%||||} est la résultante de ces deux forces e|}et  e|}, soit : 
 ;%  qe  e  ee >?@7`  `+s ~  (22)  
Comme les dislocations sont observées en projection, la mesure des angles C` doit prendre en 
compte l’inclinaison du plan de glissement par rapport à la direction d’observation. Ceci peut être fait 
en corrigeant l’image par une transformation géométrique appropriée. 
 
 Les vitesses de glissement des dislocations 
 
Les vitesses de déformation typiques auxquelles sont soumis les échantillons lors 
d’expériences de déformation en MET in situ sont de l’ordre de 1UWU (Caillard, 2010). La vitesse 





4.2.2 Résultats des campagnes de traction in situ en MET 
 
Les résultats présentés ici sont la synthèse de six campagnes d’essais menées au CEMES-
CNRS de Toulouse (cf. Annexe 5). Au cours de ces six campagnes, 21 éprouvettes ont été testées, 
dont quatorze en température (350°C-500°C) (sept provenant de la tôle et sept provenant du tube 
TREX), et sept à température ambiante (toutes provenant du tube TREX). 
 
 Nous présentons ici tout d’abord les résultats des expériences de traction in situ à température 
ambiante, puis ceux des expériences de traction in situ en température (350°C-500°C). Enfin, seront 
discutés : 
 La statistique d’observation d’interactions entre dislocations et boucles ; 
 Les implications possibles en termes de mécanismes de canalisation. 
 
4.2.2.1 Résultats de la traction à température ambiante 
 
Les expériences de traction in situ à température ambiante ont pour but l’observation du 
glissement des dislocations dans les plans prismatiques. De manière générale, le glissement des 
dislocations, à température ambiante, est saccadé, les dislocations sont ralenties au voisinage des 
boucles de dislocations, s’arrêtant parfois avant de passer l’obstacle et de glisser de nouveau plus 
rapidement jusqu’à de nouveaux obstacles. Ces séries d’ancrages-désancrages se font sans 
modifications visibles des boucles après le passage des dislocations. 
 
Les résultats présentés ici concernent une éprouvette prélevée dans du TREX suivant une 
découpe visant à l’observation du glissement prismatique (Pr). La zone observée est présentée en 
Figure 139, les observations ont été effectuées près d’une fissure où la contrainte se localise. 
 
 
Figure 139- Cliché MET de la zone d'observation (étoile rouge). 
 
L’analyse des traces de glissement a permis de déterminer que le glissement observé avait lieu 






4.2.2.2 Ancrage et libération d’une dislocation sur des boucles <a> 
 
Les observations dans le grain présenté précédemment ont été effectuées dans les conditions 
de diffraction correspondant au vecteur V}  71191+ à tilt 2,7° par rapport à l’axe X, et la projection 
stéréographique du grain au tilt d’observation est fournie en Figure 140.  
 
Figure 140- Projection stéréographique de la zone observée à tilt 2.7, plan de glissement prismatique, la flèche représente le vecteur de 
Burgers de la dislocation impliquée. 
La séquence MET capturée lors de l’expérience de traction in situ et montrant une interaction 
de contact entre une dislocation <a> prismatique mixte et une boucle est présentée en Figure 141.  
 
 
Figure 141- Franchissement d'une boucle de dislocation avec le segment mixte de la dislocation glissant dans le plan prismatique 
 Y||}  7[+. 
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Au cours de cette séquence, on peut voir la dislocation de vecteur de Burgers j|}   q1919s 
impliquée glisser de droite à gauche sur les clichés observés, et interagir avec une boucle d’environ 	nm	indiquée par une flèche blanche horizontale. La dislocation mixte est ancrée par la boucle de 
dislocation et se courbe alors progressivement autour de l’obstacle sous l’effet de la contrainte, passant 
par une orientation vis (Figure 141, passage de l’image (b) à l’image (c)), puis de nouveau mixte au 
contact de l’obstacle (Figure 141, image (c)). Elle se libère enfin de l’ancrage de la boucle, comme on 




Figure 142- Franchissement d'une boucle de dislocation avec le segment vis de la dislocation glissant dans le plan prismatique. 
Pour la même dislocation une seconde interaction avec une boucle de dislocation a été 
observée (Figure 142). Sur l’image a, l’interaction entre la dislocation et la boucle s’initie sur la partie 
vis de la dislocation, à l’endroit repéré par la flèche blanche (image (a)). Les images (b) et (c) 
montrent la courbure progressive de la dislocation autour de l’obstacle jusqu’à sa libération sur 
l’image (d). On peut voir sur cette image (d) que la boucle est laissée intacte après le passage de la 
dislocation. S’ensuit alors, après la libération de l’obstacle, un vol de la dislocation, parcourant ainsi 
30 nm en 	m@ (ce vol est mis en évidence dans la soustraction d’images (d-e) présentée sur l’image 
155 
 
(f)), après avoir été ancrée sur les obstacles pendant presque 20 secondes (de l’image (b) de la Figure 
141 à l’image d de la Figure 142, soit 19.84 secondes). La dislocation continue ensuite son glissement 
jusqu’à s’ancrer de nouveau au voisinage d’autres obstacles. 
4.2.2.3 Absorption d’une boucle sur une dislocation glissant dans un plan prismatique 
 
La même dislocation a également été observée entrant en interaction avec une ou plusieurs 
boucles, sur sa partie mixte (Figure 143). Initialement, une ou plusieurs boucles (gros amas noté A, à 
gauche), de taille supérieure aux boucles précédentes, et une autre boucle (notée C, à droite), sont 









Lors du glissement de la dislocation, celle-ci passe sur la boucle notée C, et révèle le contraste 
d’une boucle, sous l’amas de gauche, notée B (images (b) et (c)).  
 
La dislocation tend à conserver son caractère mixte (images (b)-(c)-(d)), et glisse 
progressivement avec une courbure constante. Elle semble avoir dépassé la boucle B après avoir été 
ralentie (image (d)). Entre l’image (c) et (d), on peut voir que la ou les boucles notées A ont un 
contraste de plus en plus faible à l’approche de la dislocation dont le champ élastique modifie 
localement le contraste. Enfin, la boucle B et l’amas A sont finalement absorbés par la dislocation 
(image (e)), la libérant et permettant son glissement (image (f)). 
 
Dans cette configuration, il est difficile de préjuger de l’interaction réelle qui a lieu entre la 
dislocation et les boucles, mais quelques propositions peuvent être faites.  
 
La visualisation de la boucle B, invisible avant l’approche et le contact de la dislocation, est 
peut-être due à son changement de contraste au voisinage du champ élastique de la dislocation.  
 
D’après les simulations de DM d’interactions dislocations-boucles <a> dans le zirconium 
(Serra, 2013), une dislocation coin glissant dans un plan prismatique interagissant avec une boucle <a> 
de vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation mène à l’incorporation de la boucle sous 
forme d’un double super-cran sur la dislocation. Ce double super-cran peut être entrainé ensuite par le 
glissement de la dislocation et forme une excroissance hors du plan de glissement de la dislocation, 
d’une hauteur égale à la taille de la boucle initiale. Cette excroissance possède le même vecteur de 
Burgers que celui de la dislocation et augmente donc localement son aire de capture d’autres défauts. 
L’observation présentée en Figure 143 ne permet pas d’observer clairement le mécanisme impliqué dans 
le nettoyage d’une ou plusieurs boucles. Une hypothèse que nous formulons est que la formation du 
double super-cran sur la dislocation par l’absorption de la boucle B augmente l’aire de capture de la 
dislocation et permet l’absorption de la ou des boucles A. La dislocation peut ensuite poursuivre son 
glissement, après avoir nettoyé les deux défauts, A et B.  
 
Cette interaction complexe entre une ou plusieurs boucles et une dislocation mixte révèle la 





4.2.4 Traction à température comprise entre 350°C e t 500°C 
 
Les expériences de traction in situ en température, et en particulier à des températures 
comprises entre 350°C et 500°C, visent à activer d’autres systèmes de glissement que le système 
prismatique, actif notamment à température ambiante. La traction in situ à 350°C, motivée par l’envie 
de se rapprocher des conditions de température présentes en réacteur, s’est révélée difficile à 
interpréter du fait du glissement simultané d’un grand nombre de dislocations. En effet, comme l’étude 
bibliographique présentée dans le chapitre 1 le rappelle, la température de 350°C se trouve dans le 
domaine de vieillissement dynamique du zirconium. Afin de s’affranchir de ces effets, tout en activant 
d’autres systèmes de glissement que le glissement prismatique, des essais à 500°C ont été réalisés. Au 
cours de ces expériences, les systèmes de glissement activés étaient divers, et les systèmes de 
glissement secondaires, majoritairement pyramidaux <a>, ont été observés. A la différence du 
glissement des dislocations montrant des séries d’ancrage-désancrage sur les boucles de dislocations à 
température ambiante, le mouvement des dislocations est plus fluide à plus haute température. 
 
Au cours de ces expériences en température, plusieurs interactions entre dislocations et 
boucles de dislocations ont pu être observées : 
 La formation d’un cran sur une dislocation pyramidale <a> mixte ; 
 La formation d’un tour d’hélice sur une dislocation pyramidale <a> vis ; 
 L’absorption de boucles sur le segment coin d’une dislocation pyramidale <a>. 
 
Après avoir présenté ces différents cas, nous discuterons ces observations et leur apport pour 
la compréhension des mécanismes d’interactions dislocations-boucles et de la canalisation. 
 
4.2.4.1 Formation d’un cran sur une dislocation pyramidale <a> 
 
Lors d’une expérience de traction in situ à 350°C d’une éprouvette prélevée dans de la tôle de 
Zy-4 pré-irradié aux ions K à une dose de . 1	t/>m (éprouvette A26), l’interaction entre une 
dislocation glissant dans un plan pyramidal d H  M (zone présentée en Figure 144) et une boucle de 
dislocation a été observée. Les clichés de cette interaction sont présentés en Figure 146. 
 
Figure 144- Zone observée, à tilt 11°. 
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La détermination du plan d’appartenance de la dislocation observée est présentée en annexe 7. 
Au vu de l’orientation de sa trace et de la largeur apparente entre ses deux traces, celle-ci appartient 
très probablement à un système pyramidal <a>. Celui-ci est représenté sur la projection 
stéréographique en Figure 145. 
 
Figure 145- Projection stéréographique du grain à tilt +11°. 
On observe l’interaction de la dislocation avec une boucle d’irradiation B (flèche blanche sur 
le cliché (a) de la Figure 146).  
 






Figure 147- Différentes séquences reprenant les positions de la dislocation au cours du temps. 
La dislocation avance d’abord à une vitesse de .	nm/@ en moyenne à l’approche de la 
boucle (Séquence 1 de la Figure 147). Sur le cliché (b), on voit la création d’un cran sur la partie mixte 
de la dislocation. La dislocation est ancrée par le cran, son front continue son glissement à une vitesse 
moyenne de 1.5	nm/@, mais la zone du cran reste immobile pendant environ 20 secondes (Séquence 2 
de la Figure 147). Le cran est ensuite entraîné par la dislocation, suivant son vecteur de Burgers. 
Pendant son traînage, il va progressivement s’élargir, comme on peut le voir sur la séquence 3 de la 
Figure 147. Son élargissement est stoppé par son arrivée en contact de la surface, contre laquelle il se 
stocke, sur la couche d’oxyde (cliché (d)) de la Figure 146). Cet élargissement est dû au glissement du 
cran formé sur la dislocation mixte sur son cylindre, de façon similaire aux tours d’hélice présentés 
dans le chapitre précédent qui sont capable de s’étaler le long de leur direction vis.  
 
Dans une première approche, l’analyse des analogies des cartes d’interaction de dislocations 
de systèmes pyramidaux avec les autres systèmes et celles de systèmes prismatiques avec les autres 
systèmes permet d’apporter des éléments de compréhension de ces observations. 
Séquence 1, approche de la dislocation 
Image saisie toutes les 8 secondes 
40 nm 
Séquence 2, la dislocation est en contact 
avec la boucle, formation du cran.  
Image saisie toutes les 4 secondes 
Séquence 3, la dislocation entraîne le cran.  
Image saisie toutes les 4 secondes 
160 
 
Au vu des cartes présentées dans le chapitre précédent, le comportement des dislocations 
pyramidales <a> incidentes vis-à-vis des boucles de dislocations est très similaire à celui des 
dislocations prismatiques vis-à-vis des boucles. Les dislocations pyramidales <a> ont cependant une 
propension plus forte à créer des jonctions (les zones d’interactions attractives étant légèrement plus 
étendues pour le cas du système pyramidal que pour le cas du système prismatique) (cf. Chapitre 3-
3.1.2.2.2.). 
 
On peut alors supposer que des mécanismes similaires à ceux observés lors d’interactions 
entre des boucles de dislocation et des dislocations prismatiques sont applicables aux interactions entre 
dislocations d H  M  et boucles de dislocations de vecteur de Burgers	H  M . 
 
Cette analyse permet donc d’envisager, dans la première phase de l’interaction, la formation 
d’un cran sur la dislocation pyramidale <a> suivant une interaction proche de l’interaction entre une 
dislocation coin glissant dans un plan prismatique et une boucle de dislocation de vecteur de Burgers 
quelconque (Serra, 2013). Si le vecteur de Burgers entre la boucle et la dislocation sont similaires, le 
cran se formera grâce à une annihilation colinéaire, en revanche, si le vecteur de Burgers diffère de 
celui de la dislocation, la formation du cran nécessitera la formation d’une jonction possédant le 
troisième vecteur de Burgers <a> possible, et son glissement dans le plan de la boucle , changeant son 
vecteur de Burgers pour celui de la dislocation initiale. 
 
Ce cran est ensuite poussé le long du cylindre formé par sa ligne de dislocation et son vecteur 
de Burgers (i.e. celui de la dislocation pyramidale). Cependant, la dislocation n’étant pas purement 
coin, le cran peut s’étaler avant de se stocker en surface de la lame. 
 
Cette interaction montre la possibilité de balayage des boucles de dislocation par formation de 





4.2.4.2 Formation d’un tour d’hélice sur une dislocation pyramidale <a> 
 
Lors de la traction à 500°C d’une éprouvette prélevée dans la tôle, il a pu être observé la 
formation de tours d’hélices. Les dislocations observées dans la séquence rapportée en Figure 150 
glissent dans un plan pyramidal d H  M. 
 
 
Figure 148- Projection stéréographique du grain à tilt -6°. 
 
Figure 149- Cliché pris à tilt -6° de la zone observée, les flèches blanches indiquent les sinuosités présentes sur les directions vis des 
différentes dislocations   H  M. 
De nombreuses sinuosités des dislocations d H  M sur leur direction vis, autour du lieu de 
l’interaction présentée en Figure 150, sont repérées en Figure 149 (flèches blanches). Ceci peut 
s’expliquer par l’interaction de dislocations avec des boucles de dislocation présentes dans le matériau, 







Figure 150- Formation d'un tour d'hélice sur une dislocation pyramidale <a> de nature vis. 
3 s 0 
11 s 560 6 s 240 
12 s 360 11 s 920 
30 s 280 14 s 160 




Au cours de cette séquence, présentée en Figure 150, une dislocation d H  M vient interagir, 
à partir de l’image (b), avec la boucle repérée par une flèche blanche sur l’image (a). Cette interaction 
s’initie sur la partie vis de la dislocation. Elle se décompose comme suit : 
 Lors d’une première phase de vol, la dislocation glisse en direction de la boucle de dislocation, 
à une vitesse proche de 5	nm/@ ; 
 Lors d’une seconde phase, la dislocation est immobile, au contact de la boucle entre l’image b) 
montrant le premier contact entre la dislocation et la boucle et l’image e) où une réaction 
d’intégration de la boucle sur la dislocation s’initie de manière visible. Cette seconde phase 
dure environ 9 secondes ; 
 Lors d’une troisième phase, on peut observer sur les images e), f), g) et h) qu’un tour d’hélice 
est formé et s’étend sur la dislocation, le long de sa direction vis. 
 
L’observation de ce type de réaction entre une dislocation vis <a> et une boucle d’irradiation 
est cohérent avec les mécanismes de formations de tours d’hélices décrits dans de nombreux articles ( 
(Hirsch, 1976), (Bacon, 2009), (Nogaret, 2008), (Nogaret, 2007), (Strudel&Washburn, 1964), (Suzuki, 
1991)). Dans le zirconium, Serra (2013) a décrit les interactions de dislocations glissant dans un plan 
prismatique avec les boucles de dislocation dans du zirconium (cf. Chapitre 2). D’après les cartes 
d’interaction entre dislocations rappelées précédemment, on peut considérer que des mécanismes 
similaires à ceux observés lors d’interactions entre des boucles de dislocation et des dislocations 
prismatiques sont applicables aux interactions entre dislocations d H  M  et boucles de dislocations 
de vecteur de Burgers	H  M . Dans ce cas, au vu des résultats de simulations de DM de Serra (2013) 
et de DD présentées au chapitre précédent, quel que soit le vecteur de Burgers de la boucle, 
l’interaction avec la partie vis de la dislocation mènera à la formation d’un tour d’hélice sur celle-ci.  
 
Si le vecteur de Burgers de la boucle de dislocation est identique à celui de la dislocation, alors 
la formation du tour d’hélice se fera de manière directe, sans modification préalable de la boucle. 
 
Si le vecteur de Burgers de la boucle de dislocation est différent de celui de la dislocation, le 
mécanisme simulé par Serra (2013) permettrait de fournir une explication au temps de latence 
correspondant à la phase 2 décrite précédemment, avant la formation du tour d’hélice sur la 
dislocation. La boucle peut être attirée par la dislocation et glisser sur son cylindre, si elle n’intersecte 
pas initialement le plan de glissement de la dislocation. Lors de l’interaction entre boucle et 
dislocation se forme alors une jonction de vecteur de Burgers correspondant au complémentaire de 
celui de la boucle et de la dislocation, et cette jonction balayant le plan de la boucle modifie son 
vecteur de Burgers, celui-ci devenant celui de la dislocation incidente. Un tour d’hélice est alors formé 
sur la dislocation, comme lors d’une interaction entre une dislocation et une boucle de même vecteur 
de Burgers. 
 
Le tour d’hélice formé sur la dislocation est glissile dans la direction du vecteur de Burgers, se 
trouve entrainé par la dislocation, et s’étend le long de la dislocation vis afin de diminuer son énergie 
en s’approchant de l’orientation vis. Du fait du confinement dans la lame mince, il se trouve alors 
stocké en surface. 
 
Le tour d’hélice observé ici a néanmoins la possibilité de s’étendre d’avantage que ceux 
formant ensuite les sinuosités observées en Figure 149. Les boucles impliquées devaient se trouver 
initialement plus proches des surfaces de la lame, le tour d’hélice se trouve alors stocké très 
rapidement sur la surface d’oxyde, formant une sinuosité. Ce type d’interaction mène, dans tous les 
cas, à l’intégration du défaut sur la dislocation, et à son transport le long de la direction vis de la 
dislocation. Cette situation expérimentale sera simulée par DD dans le chapitre 4. 
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4.2.4.3 Absorption de boucles sur le segment coin d’une dislocation pyramidale <a>. 
 
Lors de la traction d’un échantillon TREX à 500°C (échantillon de type Pr), le glissement 
d’une dislocation et son interaction avec trois boucles de dislocations visibles en Figure 151 a été 
observée.  
Les trois boucles visibles sur la Figure 151 sont repérées par des numéros. Ces boucles, a 
priori circulaires, ont ici des formes elliptiques du fait de l’inclinaison de leur plan d’appartenance 
dans la lame. Les boucles 1 et 3 ont une orientation similaire de leur axe long, à la différence de la 
boucle 2, ce qui semble indiquer que les boucles 1 et 3 possèdent le même plan d’appartenance, alors 
que la boucle 2 semble avoir un plan d’appartenance différent. 
 
Figure 151- Etat initial, image des boucles de dislocations, tilt -0,8°. 
Sur la projection stéréographique suivante ont été représentés les plans prismatiques de 
première et de seconde espèce entre lesquels les plans d’habitat des boucles de dislocations se 
répartissent : 
 
Figure 152- Les différents plans prismatiques de première et seconde espèce au tilt observé (le plan prismatique le plus droit dans la lame 
n’est pas représenté, il ne peut être le plan d’appartenance des boucles du fait de son orientation). 
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Les axes longs des boucles sont approchés par les segments pointillés verts présents sur la 
Figure 152. Au vu des orientations des traces des plans prismatiques de première ou seconde espèce, 
les plans d’habitat des boucles de dislocations semblent répartis, pour la famille B suivant les plans 7119+, et suivant les plans 7191+ pour ce qui concerne la famille A. On doute alors du vecteur de 
Burgers des boucles de la famille A, celui-ci pouvant être 
 q191s ou  q119s	, mais on peut 
supposer celui des boucles de la famille B d’être 
 q911s.  
 
L’orientation cristallographique du grain observé est donnée en Figure 153. L’identification du 
plan de glissement de la dislocation est ambiguë. En effet, le plan de glissement de la dislocation 
devait satisfaire deux conditions : 
 Avoir une trace dont l’orientation corresponde aux traces observées (voir Figure 154, cliché 
(b), traits pointillés bleus clair) ; 
 Etre incliné dans la lame de manière à permettre d’observer de telles largeurs de front de 
propagation de dislocation (voir Figure 154, cliché (b), flèches bleues clair), cette largeur de 
front (de l’ordre de 250 nm) étant, par nature, inférieure ou égale à la largeur entre les traces.  
 
Deux plans pyramidaux satisfont ces conditions, ils sont reportés sur la Figure 153. 
 
Figure 153- Projection stéréographique du grain observé à tilt 0.8°, deux plans pyramidaux possibles sont tracés ici. 
 
Ces deux plans sont inclinés à 48° dans la lame, et l’orientation respective de leur trace ne 
permet pas de les distinguer. Il peut alors s’agir ici de glissement dans l’un ou l’autre de ces deux 
plans, mais nous pouvons remarquer que les projections des deux vecteurs de Burgers de type <a> 
dans le plan de visualisation sont quasiment colinéaires. Dans cette configuration, quel que soit le plan 
de glissement de la dislocation, l’orientation vis (resp. coin) sera la même. Le vecteur de Burgers de la 
dislocation peut alors être 
 q911s ou  q119s.  
 
Dans un premier temps, on observe l’interaction de la dislocation avec la boucle n°1 (Figure 
154). Cette interaction a lieu sur la partie coin de la dislocation. On peut voir, en particulier sur les 
images (b) et (c) que l’interaction élastique à distance entre dislocation et boucle est attractive, la 
dislocation se courbant vers la boucle. Sur l’image (c), la dislocation et la boucle entrent en contact, et 
sur les images (d) et (e), la boucle est absorbée sur la dislocation sous forme d’un double super-cran. 








Comme mentionné précédemment, l’interaction entre une dislocation coin glissant dans un 
plan prismatique avec une boucle de dislocation mène à la formation d’un cran de vecteur de Burgers 
identique à celui de la dislocation initiale (Serra, 2013). Les réflexions menées précédemment sur les 
similitudes entre interactions d’une dislocation glissant dans un plan prismatique et d’une dislocation 
glissant dans un plan pyramidal avec une boucle sont applicables ici.  
 
 
Figure 154- Interaction entre une dislocation pyramidale <a> et une boucle <a>. 
Dans un second temps, on peut observer l’interaction entre la boucle n°2 sur le cliché (a) de la 
Figure 155. L’interaction de la boucle avec la dislocation se fait sur la partie vis de celle-ci. La boucle 
s’ouvre alors progressivement (clichés (b)-(c)-(d) ). 
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Figure 155- Interaction entre une dislocation pyramidale <a> et deux boucles prismatiques appartenant à deux plans différents. 
 La boucle de dislocation disparait progressivement, laissant la dislocation sinueuse après 
l’interaction (cliché d) ), ce qui peut témoigner de la formation d’un tour d’hélice sur la dislocation vis, 
en accord avec les arguments cités précédemment.  
 
Une troisième interaction impliquant la boucle 3 est ensuite observée sur la partie mixte de la 
dislocation (cf image c) de la Figure 155). Sur l’image (c), on peut voir la dislocation d’orientation 
mixte à coin, à proximité de la boucle. L’image (d) montre une interaction rapide de la dislocation 
avec la boucle (840 ms séparent l’image (c) où la boucle et la dislocation sont distinctes de l’image (d) 
montrant le cran), menant à la formation d’un cran sur la dislocation.  
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Figure 156- Détails de la séquence présentée en Figure 154 et Figure 155 . 
 
En résumé, au cours de cette séquence, l’interaction de la partie coin de la dislocation avec les 
boucles de famille A se solde par l’absorption des deux boucles de dislocation via la formation d’un 
double super-cran, et l’interaction de la partie vis de la dislocation avec la boucle de la famille B se 
solde par la formation d’un tour d’hélice qui s’étend ensuite sur la dislocation (Figure 156). Ces 
observations sont cohérentes avec les simulations de DM et de DD, par analogie avec le comportement 
des dislocations glissant dans les plans pyramidaux avec les dislocations glissant dans les plans 
prismatiques. Dans ces simulations en effet, l’interaction d’une dislocation coin glissant dans un plan 
prismatique avec une boucle permet la formation d’un cran sur la dislocation et l’absorption de tout ou 
partie de la boucle, et l’interaction d’une dislocation vis glissant dans un plan prismatique avec une 






4.2.4.4 Résumé des interactions dislocations-boucles et discussions 
4.2.4.4.1 Résumé des interactions observées 
 
La totalité des interactions entre dislocations et boucles n’a pas été présentée ici, mais est 
résumée dans le Tableau 21. 
 
 e&%,C&wx0 5°y 5°y 
Ralentissement du 
glissement 
(R1 ou interaction 
à distance) 
Nombreux ( 1+ 
(dislocations 
prismatiques) 
Plusieurs (H 1+ 
(dislocations 
pyramidales) 












totale ou partielle 







(dislocation pyramidale)  
R4 Formation de 
tours d’hélice 
  2 (dislocation pyramidale) 
+ 3 traces 
Tableau 21- Résumé des interactions entre dislocations et boucles observées. 
A température ambiante, les systèmes de glissement prismatiques sont majoritairement 
activés. A 350°C et à 500°C, le glissement de dislocations dans les systèmes pyramidaux a été observé 
plus souvent que le glissement dans les systèmes prismatiques, même si des traces de glissement dans 
les plans prismatiques sont visibles après l’expérience de traction in situ. 
 
Au cours de ces campagnes de traction in situ, les observations effectuées montrent des 
interactions de nature diverses entre les dislocations et les boucles présentes suite à l’irradiation. Ces 
interactions sont variables suivant la température à laquelle la traction in situ est effectuée.  
 
A température ambiante, le glissement des dislocations est souvent très ralenti au voisinage 
des boucles de dislocations. Ce phénomène est plus fréquent à température ambiante qu’à 350°C ou 
encore à 500°C pour les dislocations dans les plans pyramidaux. A ces températures (350°C et 500°C), 
le glissement des dislocations est plus « visqueux » et régulier, du fait du régime de vieillissement 
dynamique, et les boucles semblent être plus facilement franchies par les dislocations. Ces cas de 
ralentissement observés à température ambiante principalement peuvent témoigner aussi bien 
d’interactions élastiques à distance entre les dislocations et les boucles que d’interactions de contact de 
type R1 où le défaut et la dislocation sont laissés intacts après l’interaction. Il est difficile de distinguer 
ces deux types d’interaction au vu des effets sur les dislocations.  
 
D’après l’étude bibliographique, les simulations de DM ont prouvé que la réaction de 
franchissement des défauts sans dommage de type R1 était notamment favorisée à basse température. 
Même si le terme basse température ne revêt pas la même signification en DM (les températures 
impliquées dans les simulations de DM à basse température sont souvent plus proche de 	 que de la 
température ambiante) et dans nos observations expérimentales, il est possible que les réactions de 
type R1 se produisent d’avantage à température ambiante qu’à plus forte température. Le 
franchissement des boucles semble donc thermiquement activé. Dans tous les cas, l’ancrage des 
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dislocations sur les boucles de dislocation est cohérent avec le phénomène de durcissement par 
irradiation. 
 
Un autre phénomène pouvant participer au durcissement par irradiation a été observé : la 
formation de tours d’hélice (réaction R4). Ces observations ont été effectuées à haute température 
(500°C) au cours de notre étude. La formation de ces tours d’hélice constitue un obstacle fort au 
glissement de la dislocation, et participe au durcissement induit par l’irradiation. Néanmoins, les 
défauts peuvent être emportés sur les portions vis des dislocations et écartés du plan de glissement. 
Expérimentalement, les sinuosités observées sur plusieurs dislocations pyramidales <a> à 500°C 
montrent que ces tours d’hélice ont été poussés sur leur cylindre jusqu’à se stocker contre la couche 
d’oxyde en surface. Ces obstacles, très ancrants mais temporaires, participent alors à la fois au 
durcissement par irradiation et au balayage des défauts d’irradiation. 
 
A température ambiante comme à 350°C et 500°C, des réactions de type R3 avec absorption 
de la boucle de dislocation ont été observées. Elles témoignent de la possibilité de nettoyage des 
défauts d’irradiation et donc de la possibilité de canalisation progressive. Cependant, étant donné le 
nombre restreint d’interactions observées, il est difficile de conclure à un mécanisme de canalisation. 
De plus, il n’est pas possible au vu de ces résultats de conclure sur l’existence d’effets collectifs censés 
participer à l’initiation des bandes claires. Lors des expériences de traction in situ, une seule 
dislocation était impliquée dans les cas d’interaction observés, et l’historique de la zone observée était 
le plus souvent inconnu. D’autre part, la densité de boucles était vraisemblablement trop faible pour 
permettre l’apparition du phénomène de canalisation. 
 
Devant la faible statistique d’interaction observée lors de ces expériences, une étude statistique 





4.2.4.4.2 Probabilités d’occurrence d’interactions 
 
Lors de nos campagnes d’essais, il a été constaté que les interactions entre dislocations et 
défauts d’irradiation étaient statistiquement peu souvent observées. La probabilité d’interaction d’une 
dislocation avec des boucles de dislocations visibles dans le grain observé peut être estimée comme 
suit, avec _ l’épaisseur normale au plan de glissement de la dislocation dans chacun des cas, en 




Figure 157- Schéma de principe pour le calcul des probabilités d'interaction dislocation-boucles. 
Le volume d’interaction considéré pour une dislocation glissant dans un plan (voir schéma 
Figure 157) dépend de la dimension et de la nature des objets qu’il rencontre. Considérons un objet 
circulaire de diamètre apparent , avec lequel la dislocation incidente n’interagirait que par contact. 
 
 
Figure 158- Schéma de principe pour le calcul de la probabilité d'interaction dislocation-boucles avec une boucle de diamètre apparent  . 
 
La distance maximale entre le centre de l’objet et le plan de la dislocation pour qu’une 
interaction ait lieu est  
-, dans ce cas, pour que la dislocation interagisse avec un objet, il faut que 
celui-ci se trouve dans un pavé d’épaisseur g   centré sur le plan de glissement de la dislocation. 
 
Dans le cas de boucles de dislocations de diamètre p, la valeur de  dépend géométriquement 
du plan de glissement de la dislocation incidente, et du plan d’habitat de la boucle par rapport à celui 











 Cas d’une dislocation glissant dans un plan basal 
 
Dans le cas d’une dislocation glissant dans un plan basal, pour n’importe 
quel plan d’habitat de la boucle, la valeur de  reste identique : 
   p (23)  
 
 
 Cas d’une dislocation glissant dans un plan prismatique 
 
Pour une boucle de plan d’habitat différent de celui de la dislocation : 
   √ p (24)  
 
Pour une boucle de même plan d’habitat que celui de la dislocation, en 
considérant l’aire d’action dans le plan de la boucle comme étant d’une 
épaisseur la valeur de son Burgers j, il vient 
   j (25)  









 Cas d’une dislocation glissant dans un plan pyramidal 
Pour une boucle de type 1 et 3 
   √ p  (26)  
Pour une boucle de type 2 






Pour une dislocation incidente de système de glissement donné, on constate que la hauteur 
apparente des boucles <a> normale au plan est différente. Le rapport entre les hauteurs apparentes des 
défauts et une taille standard de boucle p ont été calculées, en prenant en compte le fait que les 3 
vecteurs de Burgers <a> sont équiprobables. 
 
Géométriquement, le rapport 
- ainsi calculé est significatif de l’aire de capture de boucles <a> 
par une dislocation contenue dans un plan particulier. On constate que l’aire de capture d’une boucle 
<a> par une dislocation glissant dans un plan basal est supérieure à celle d’une dislocation glissant 
dans un plan pyramidal, qui est elle-même supérieure à celle d’une dislocation glissant dans un plan 
prismatique. 
Plan de glissement de 
la dislocation 
Basal Prismatique Pyramidal 
Probabilité élémentaire 




Considérons maintenant une expérience de traction in situ en MET. Dans ce cas, le plan de 
glissement est incliné par rapport à la lame mince, à la différence de la situation précédente. 
 
 
La probabilité élémentaire  qu’une boucle contenue dans le volume de visualisation Ct  _ ∙ ]&^^ ∙ ] appartienne au volume d’interaction Cwx0&!   ∙ ] ∙ ] est    ∙ ]_ ∙ ]&^^  _ @rn \ 
 
Lorsque \ → $°, la probabilité tend vers   -0, et on retrouve dans ce cas la probabilité 
élémentaire calculée précédemment. Cette formule atteint bien sûr ses limites lorsque \ → °, c’est-à-
dire lorsque le plan de glissement est très incliné dans la lame. On a alors une probabilité croissante 
que les boucles visualisées dans le volume délimité par les deux traces appartiennent effectivement au 
volume d’interaction. Cette formule diverge alors et ne peut donc plus être appliquée. En principe, on 
devrait avoir   1 lorsque ]&^^   et ]  _, ce qui nécessiterait l’utilisation d’une autre formule, 
non divergente. 
 
Lorsque l’on a alors plusieurs boucles de dislocation () dans le volume visualisé, réparties de 
façon aléatoire, la probabilité qu’il y ait au moins une interaction entre une dislocation et une boucle 
de dislocation est : 
   1  7+ (28)  
7+ étant la probabilité qu’aucune interaction ne se produise : 
 7+  71  +w (29)  
Vient alors  
   1  71  +w (30)  
   1  l1  _ @rn\ow (31)  
 
 







• Dans le cas du glissement basal : 
   1  l1  p_ @rn\ow (32)  
• Dans le cas du glissement prismatique : 
   1  l1  1√ p_ @rn\ow (33)  
 
• Dans le cas du glissement pyramidal : 
 
   1  1   p_ @rn\ ∙  1√  1 @rnA>tn 7√ L+
w
	 (34)  
 
Lorsqu’il y a un très grand nombre de boucles, la probabilité qu’il y ait au moins une 
interaction tend vers 1. 
En pratique, nous avons observé dans le cas présenté Figure 159 par exemple, lors d’une 
expérience de traction à température ambiante, le passage d’une dislocation prismatique sur de 
nombreuses boucles sans interaction. Nous avons pu déterminer le plan de glissement de la dislocation 
et l’angle que celui-ci fait avec la surface de la lame. 
 
Figure 159- a) image à l'instant initial, c) image à l'instant final (3 minutes 30 secondes plus tard), b) et d) correspondant respectivement à a) 
















On voit que la dislocation 1 passe sur 29 boucles sans les perturber et que la dislocation 2 
passe sur 27 boucles sans les perturber. On estime l’épaisseur de lame à _  5	, et la largeur 
apparente ]&^^  5	 (\  11°+. La situation peut alors être schématisée Figure 160. 
 
Figure 160- Configuration de la lame mince Figure 159. 
Le diamètre moyen des boucles dans ce grain est p  	, la valeur de la probabilité 
qu’aucune interaction ne se produise vaut alors, dans le premier cas : 
7+  l1  1√ p_ @rn\o  	5 
Et dans le second cas : 
7+  l1  1√ p_ @rn\o  	6$ 
 
La dislocation 1 avait donc 5.7% de chance de n’interagir avec aucune des 29 boucles lors de 
son passage, et la dislocation 2 avait 6.9% de chance de n’interagir avec aucune des 27 boucles lors de 
son passage. De plus, on peut calculer le nombre moyen d’interaction dans une telle situation : 
    N  (35)  
Pour la dislocation 1, le nombre moyen d’interaction attendu est alors de   	5 et pour la 
dislocation 2,   	, soit entre 2 et 3 interactions attendues.  
 
L'absence d'observations claires d'interactions est en contradiction avec le calcul probabiliste. 
Par conséquent, soit il existe des stratégies d'évitement, soit les interactions n'affectant pas de façon 
visible à l'échelle de nos observations la forme des boucles.  
 
Ces résultats sont maximisés par le fait que l’on ait considéré toutes les boucles dans leur 
globalité comme pouvant réagir avec les dislocations, or des stratégies d’évitement par glissement des 
boucles sur leur cylindre peuvent être envisagées. Si les boucles glissent sur leurs cylindres sur des 
distances typiques d’une demi-taille de boucle, 
	nm par exemple, par interaction répulsive avec la 
dislocation, il est possible que ce mouvement ne soit pas visible lors de nos observations, caché par le 
contraste de la dislocation. Les mécanismes de contournement des boucles de dislocations présentés en 
4.2.2.2 ont également permis d’étudier la contrainte nécessaire au franchissement d’obstacle. Cette 
étude est présentée ci-après et permet d’apporter des éléments de compréhension des mécanismes de 




Il est également difficile (compte tenu de la difficulté d’accéder à un vecteur de diffraction 
adapté en simple tilt) de pouvoir observer simultanément toutes les boucles de dislocations, tous 
vecteurs de Burgers confondus, ce qui réduit encore la probabilité d’observation d’un phénomène 
d’interaction. 
 
4.2.4.4.3 Mécanismes de contournement des boucles 
 
 Les cas d’interaction entre une dislocation glissant dans un plan prismatique et des boucles de 
dislocation, présentés en 4.2.2.2, sont repris ici. Une mesure de la contrainte locale a été effectuée, 
suivant le protocole décrit précédemment, et en prenant mCwx  .	nm et m0'x  	nm dans le 
logiciel DISDI. Sur la Figure 161, les trois dislocations glissant sans être ancrée sur des obstacles sont 
ramenées dans leur plan de glissement grâce à une transformation géométrique appropriée. Leur 
contrainte locale est ensuite évaluée en ajustant des ellipses données par le calcul de tension de ligne 
en élasticité anisotrope fourni par DISDI. L’ajustement d’ellipses au plus proche de la courbure de la 
dislocation, loin des points d’ancrage en surface, peut être effectué, moyennant une incertitude 
pouvant être encadrée par deux ellipses (Figure 161). L’erreur générée sur la mesure de contrainte est 
alors de % ce qui conduit à <  15 c 5	. Ces mesures effectuées sur des dislocations en 





Figure 161- Contrainte locale approchée par des ellipses calculées grâce au modèle de l'élasticité anisotrope. 
 Dans ces conditions de contrainte de l’ordre de la limite d’élasticité à température ambiante 
(<    >?@71+ >?@7	A+  1	 avec    
	 pour du Zy-4 polycristallin non irradié), la 




Il est alors intéressant de mesurer la force d’obstacle au point d’ancrage dans les deux 
configurations d’ancrage présentées précédemment. Cette force dépend à la fois de la nature de 
l’obstacle (taille de la boucle et vecteur de Burgers de celle-ci), de la nature de l’interaction entre la 
boucle et la dislocation (interaction élastique à distance ou interaction de contact), et de la nature de la 
dislocation (système de glissement impliqué et caractère de la dislocation au point d’interaction). 
 
La mesure de la force d’obstacle est effectuée sur le dernier cliché précédant le désépinglage, 
suivant la méthode utilisée par Pettinari (2001) et Vivas (1997) et présentée précédemment. Après 
avoir mesuré, dans le plan de la dislocation, l’angle entre les tangentes à la dislocation au point 
d’ancrage et la direction vis de la dislocation, les tensions de ligne e et e au point d’ancrage sont 
estimées au moment précédent le franchissement de l’obstacle. 
 
La force de l’obstacle  |}¡¢Z  est alors le vecteur opposé à £|}  £|}, et son module est : ;¤,t  qe  e  ee >?@7 `  `+s 
La mesure des angles ` et ` entre la direction du Burgers et les tangentes à la dislocation au 
point d’ancrage donne est illustrée en Figure 162. 
 
 
Figure 162- Image ramenée dans le plan de la dislocation, pour l'estimation de la force d'obstacle. 
Viennent alors `  16° et `  $5°. 
D’après les valeurs de tension de ligne données par Disdi pour ces angles: e  1.	nN 
Et e  .	nN 
On obtient alors ;¤,t  ¦e  e    e  e  >?@7 `  `+§  .5 c .1	nN 
 




Figure 163- Image précédant le franchissement de l'obstacle ramené dans le plan de la dislocation. 
Pour la Figure 163, viennent alors `  
6° et `  
°. 
 
D’après les valeurs de tension de ligne données par DisDi pour ces angles, on a: e  1.	nN 
Et e  .	nN 
On obtient ensuite la force d’obstacle : ;¤,t  ¦e  e    e  e  >?@7 `  `+§  
.5 c .1	nN 
 
On constate que la force du second obstacle, n’interagissant pas avec la dislocation sur son 
segment mixte mais sur son segment vis, est beaucoup plus élevée que celle du premier obstacle 
(environ 1.8 fois supérieure). Si on se place dans l’approximation des obstacles faibles 
(franchissement d’Orowan), la force de l’obstacle correspond à  
 ;  <j]¨ (36)  
Avec ]¨ la longueur de Friedel ]¨  jg©ª¨ avec g la distance entre obstacles, estimée dans le cas 
d’interactions faibles entre dislocations et obstacles (Caillard&Martin, 2003). Celle-ci est définie en 
fonction de l’aire balayée par une dislocation entre deux points d’ancrage. Dans notre cas, on peut 
considérer que la distance entre obstacle est de l’ordre de  
0. En combinant les équations (1) et (2) on 
obtient : 







Les résultats pour les deux cas présentés précédemment sont fournis dans le Tableau 22. 
Tableau 22- Calcul de longueur de Friedel et de contrainte de franchissement d'obstacle. ;(nN) ]¨(nm) <(MPa) 
2.49 52.85 145.9 
4.44 39.76 345.7 
 
L’ordre de grandeur obtenu pour les contraintes de franchissement sont de l’ordre de une à deux fois la 
contrainte < calculée précédemment et de la contrainte motrice en lame mince estimée précédemment 
à <  15 c 5	  par les mesures de courbure sur les dislocations non ancrées. Certains obstacles 
sont alors « faibles » et seront donc franchis sans nécessiter une forte augmentation de contrainte (cf. 
situation en Figure 162), d’autres, nécessiteront un fort accroissement de la contrainte locale de la 
dislocation pour être franchis (cf. situation en Figure 163). Ce résultat va dans le sens de la plus grande 
force de durcissement des interactions entre les boucles et les dislocations vis, par la formation 
possible de tour d’hélice très durcissant. 
 
D’après (Hirsch, 1976), l’interaction d’une dislocation vis avec une boucle mène à la 
formation d’un tour d’hélice sur la dislocation. La boucle étant ici de petite taille (8 nm), le tour 
d’hélice possiblement formé possède une hauteur de même dimension. La dislocation subit alors une 
augmentation de sa contrainte locale, empêchant le tour d’hélice s’étendre le long de la dislocation. 
Elle se courbe alors autour du tour d’hélice, refermant celui-ci progressivement. Le franchissement de 
l’obstacle très ancrant est alors possible par un mécanisme type Orowan, laissant la boucle inchangée 
après son passage.  
 
Cette interaction serait alors comparable aux interactions entre dislocations <a> vis glissant 
dans un plan prismatique et boucles de dislocations (quel que soit leur vecteur de Burgers) simulées 
par DM dans le zirconium (Serra, 2013), conduisant dans chaque cas à la formation d’un tour d’hélice 
sur la dislocation, qui est ensuite refermé par le glissement de la dislocation initiale, laissant une 
boucle de même vecteur de Burgers que la dislocation initiale après son passage. 
 
4.2.4.4.4 Mécanismes d’évitement 
 
La traction in situ à température ambiante de Zircaloy-4 pré-irradié aux ions montre un 
glissement discontinu des dislocations dans les plans prismatiques, fait de séries d’ancrages des 
dislocations sur les boucles <a>, suivis de désancrages et de glissement des dislocations jusqu’aux 
prochains obstacles. Dans la majorité des cas, ces séries d’ancrages désancrages se font sans 
modifications visibles des boucles après le passage des dislocations. Cette observation du 
ralentissement des dislocations à proximité des boucles puis de l’avancée de la dislocation sans 
modification visible des boucles peut être significative : 
 d’une interaction de contact associée à la création d’une jonction. Néanmoins, la contrainte 
locale peut alors augmenter pour garantir le glissement de la dislocation, la jonction serait 
refermée et la dislocation franchirait la boucle sans la modifier. 
 de la manifestation de phénomènes d’évitement de boucles appartenant initialement au plan de 
glissement de la dislocation ou non. En effet, les boucles peuvent être poussées sur leurs 
cylindres sur de courtes distances par des interactions élastiques répulsives entre la boucle et 
la dislocation, comme cela a pu être modélisé dans le chapitre précédent. Elles s’éloignent 
alors du plan de glissement de la dislocation et créent un ralentissement temporaire de celle-ci 
du fait de leur champ élastique. Il est possible que le mouvement de la boucle le long de son 
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cylindre ne soit pas visible après le passage de la dislocation, celui-ci se faisant sur une faible 
distance. 
  
Dans le cadre des interactions entre dislocations et boucles de dislocations, la boucle se 
comporte presque comme un dipôle de dislocations, et le champ de contrainte d’un dipôle de 
dislocations est en 
« (Hirth & Lothe, 1982). La boucle est déplacée sur son cylindre lorsque la 
contrainte exercée par la dislocation qu’elle subit est de l’ordre de la contrainte motrice. Cette 
condition de contrainte n’est alors atteinte qu’à une distance très faible entre la dislocation et la boucle, 
de l’ordre de la taille de la boucle. Par conséquent, si une boucle est déplacée le long de son cylindre 
sous l’effet de l’interaction élastique, cela se produit à une distance très courte et sur une distance très 
courte, difficilement visualisable en MET. Cela explique pourquoi ces phénomènes d’évitement par 





4.3 CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
 
La traction in situ en MET d’éprouvettes de Zircaloy-4 pré-irradiées aux ions zirconium a 
permis d’observer des interactions entre dislocations et boucles d’irradiation. Les éprouvettes 
tractionnées ont été prélevées dans deux matériaux différents, une tôle de Zircaloy-4 et un tube de 
Zircaloy-4 TREX. Ceux-ci présentent des textures cristallographiques différentes. Des découpes 
particulières ont été réalisées afin de favoriser l’activation préférentielle de certains systèmes de 
glissement et de faciliter l’observation des interactions dislocations-boucles. Malgré ces découpes 
particulières, il a été observé à température ambiante du glissement prismatique, quel que soit le type 
d’éprouvette tractionnée, et à plus forte température, le système pyramidal est celui qui a été observé 
de façon majoritaire. Des dislocations glissant dans les plans de base et leur interaction avec des 
boucles de dislocations n’ont notamment pas pu être observées.  
 
Les expériences de traction in situ ont été réalisées à différentes températures, à l’ambiante, à 
350°C et à 500°C. Peu d’interactions ont pu être observées au cours de ces expériences et une étude de 
la statistique d’interaction montre que des stratégies d’évitement doivent exister, ainsi que des 
situations d’interactions de type R1, franchissement sans modification du défaut après interaction. La 
stratégie d’évitement proposée consiste en un glissement de la boucle sur son cylindre sur de faibles 
distances afin de s’écarter du plan de glissement de la dislocation. 
 
A température ambiante, les dislocations prismatiques sont ralenties et ancrées au voisinage 
des boucles de dislocation. L’ancrage des dislocations par les boucles peut témoigner d’un mécanisme 
de type R1 de franchissement sans modification du défaut, ou de simples interactions élastiques à 
distance. Dans tous les cas, ce phénomène est cohérent avec le durcissement induit par irradiation. 
 
Les dislocations prismatiques peuvent également réagir avec les boucles et les absorber, créant 
ainsi un cran sur la dislocation (réaction R3). Cette réaction permet le balayage progressif des défauts, 
et peut être à l’origine du phénomène de canalisation dans des bandes claires. Cette réaction R3 a 
également été observée pour une dislocation pyramidale interagissant avec une boucle de dislocation à 
350°C et à 500°C. 
 
A 500°C, le glissement des dislocations parait plus visqueux, du fait du régime de 
vieillissement dynamique des alliages de zirconium dans cette gamme de température (cf Chapitre 1). 
De plus, on observe moins d’interactions de type ancrage sur les boucles, ce qui suggère que le 
mécanisme de franchissement de certaines boucles <a> est thermiquement activé. Plusieurs réactions 
de formation de tour d’hélice (R4) ont été observées. Ces réactions sont à la fois très ancrantes pour les 
dislocations, car le tour d’hélice formé ne peut glisser que sur son cylindre, et elles permettent 
également un balayage progressif des défauts lorsque le tour d’hélice est emporté sur son cylindre 
jusqu’à une extrémité de la dislocation vis. Ces obstacles forts mais temporaires peuvent participer à la 
fois au durcissement par irradiation et au phénomène de canalisation. 
 
De nouvelles études dans un matériau pré-irradié présentant des boucles de taille supérieure 
mais en même densité pourraient permettre d’observer plus clairement le déroulement des interactions 
entre dislocations et boucles d’irradiation. Pour ce faire, le même matériau pourrait par exemple être 
irradié à plus forte température. L’utilisation d’un autre matériau pourrait également être envisagée. 
Un matériau présentant de plus gros grains permettrait une meilleure sélection des systèmes de 
glissement activés en s’affranchissant des variations d’orientation cristallographiques d’un grain à un 
autre. Des éprouvettes bien orientées dans du zirconium Van Arkel, à grains millimétriques, pourraient 
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être irradié aux ions. Cela permettrait d’activer préférentiellement un système de glissement (ce type 
d’expérience permettrait potentiellement d’observer l’activation du glissement basal), tout en 
présentant de plus grandes boucles dans les mêmes conditions d’irradiation que précédemment. En 
effet, le zirconium Van Arkel est plus pur que le Zircaloy-4 et présente donc moins de sites de 
nucléation de boucles <a>. Pour un même nombre de lacunes et d’interstitiels produits, ceux-ci 












5. COMPARAISON ENTRE OBSERVATIONS IN SITU ET SIMULATIONS PAR 
DYNAMIQUE DES DISLOCATIONS 
5.1 ETAT DE L’ART DES CONFRONTATIONS ENTRE EXPERIENCES DE TRACTION EN MET 
IN SITU ET SIMULATIONS NUMERIQUES (DM) 
 
L’exploration des interactions élémentaires entre dislocations et défauts dans les matériaux se 
situe dans un domaine spatial de l’ordre de quelques nanomètres à quelques dizaines de nanomètres. 
Les observations expérimentales de ces interactions sont permises en MET in situ, et comme nous 
l’avons vu précédemment, les études par simulations numériques par simulations de DM permettent 
d’explorer ces interactions élémentaires. 
 
Les résultats obtenus par ces deux techniques, qui peuvent alors être complémentaires, ont fait 
l’objet de comparaisons pour les études des interactions entre dislocations et SFTs plus 
particulièrement. Citons plusieurs études ((Robach, 2003), (Robach, 2006), (Robertson, 2005) et 
(Matsukawa, 2009)) présentant la comparaison entre des observations expérimentales en MET in situ 
d’interactions élémentaires entre dislocations et SFTs (ou des boucles de Frank fautées) et les 
simulations de DM de ce type d’interaction. Ces travaux mettent en évidence un point : malgré le fait 
que les deux approches ne soient pas comparables quantitativement, les mécanismes d’interactions 
obtenus sont en bon accord qualitatif. La comparaison des deux techniques est résumée dans le tableau 
ci-dessous. 
 
En effet, malgré le recouvrement en termes d’échelle spatiale explorée, les paramètres 
temporels des deux outils diffèrent : 
 Les vitesses de déformations appliqués actuellement en DM sont au minimum de 	 
(Fan, 2013), ce qui est très supérieur aux taux de déformation accessibles en MET in situ, 
qui sont généralement de l’ordre de   		 (Caillard, 2010) ; 
 Les vitesses de glissement des dislocations, lors des observations MET in situ, sont de 
l’ordre de 
  	  alors que pour les simulations de DM, celles-ci sont de 
l’ordre de   	 	; 
 Les échelles de temps observables en MET in situ sont de l’ordre de la minute, avec des 
pas de temps de l’ordre de la résolution temporelle de la camera ( 	. En ce qui 
concerne la DM, les pas de temps des simulations sont de l’ordre de la femto-seconde, et 
les temps de simulation peuvent atteindre 	. 
 
 De plus, des phénomènes thermiquement activés, relevant par exemple de la diffusion de 
lacunes sont exclus des simulations de DM, ce qui peut créer un écart entre les mécanismes observés 











 Phénomène Conditions DM Conditions MET in situ 
En accord 
Absorption de la base d’un SFT, 
reste de l’apex après interaction 
Interaction avec une dislocation coin 
(Osetsky, 2005) (Osetsky, 2006), avec 
une dislocation vis (Osetsky, 2006) 
(Lee, 2007), et avec une dislocation 
mixte (Lee, 2009) 
Interaction impliquant une succession de dislocations 
(Zinkle, 2004) ou une seule dislocation ( (Matsukawa, 2006) 
et (Zinkle, 2004)) 
Interaction entre une boucle de 
Frank partiellement dissociée ou 
SFT tronqué avec une dislocation 
Interaction SFT tronqué\dislocation 
coin : formation d’une paire de 
supercrans sur la dislocation qui est 
ensuite réémis sous forme d’une 
boucle glissile 
Formation d’un défaut glissile qui va s’annihiler en surface et 
laissant un cran sur la dislocation (Robach, 2006) 
Cisaillement et Formation de deux 
défauts à partir d’un SFT 
Interaction de 4 dislocations vis 
successivement avec un SFT, 
formation d’un SFT parfait, et d’une 
boucle de Frank partiellement 
dissociée (Wirth, 2002) 
L’un des défauts, un petit SFT, s’effondre progressivement 
par interaction avec d’autres dislocations, devenant une 





Interaction répulsive à distance  
Interaction à distance d’un SFT et d’une dislocation. Afin que 
celle-ci continue son mouvement, l’application d’une 













Transformation d’un SFT en une 
boucle de dislocation glissile 
 
Interaction d’une dislocation glissile avec une face d’un SFT, 
menant à son effondrement pour former une boucle de 
dislocation glissile (Robach, 2006) 
Effondrement d’un SFT sous 
forme d’une boucle de Frank 
 
Reste une boucle de Frank triangulaire après le passage de la 
dislocation (Matsukawa, 2006) 
Absorption complète d’un SFT 
par une dislocation 
 
Formation de multiples supercrans sur la dislocation 
(Matsukawa, 2006) 
Destruction du SFT par interaction avec une dislocation 
mixte (Robertson, 2005) 
Evitement d’un SFT par cross slip  
Le SFT est intact après le cross slip de la dislocation 
permettant de l’éviter (Briceno, 2013) 
Effondrement d’un SFT 
temporairement puis 
reconstruction du SFT 
Retour à l’état de SFT après le passage 







Parmi les interactions observées en in situ et qui n’ont pas été observées en DM, on compte 
l’effondrement d’un SFT pour former une boucle de Frank. En DM, on observe la reconstruction du 
tétraèdre après interaction et destruction partielle. Une explication proposée est qu’expérimentalement, 
dans les matériaux trempés, la structure de la boucle de Frank est plus stable que celle du SFT dans les 
conditions d’observation expérimentale, ce qui empêche sa reconstruction.   
 
De même, les interactions entre SFT et dislocations menant à l’absorption complète du défaut 
ne sont pas observées en DM, et une explication proposée est que la vitesse de déformation appliquée 
en DM est trop élevée pour permettre une observation de ce type de mécanisme, et que le cisaillement 
est alors favorisé. De plus, à plus forte température que celle des simulations de DM, des phénomènes 
thermiquement activés pourraient également contribuer au balayage des SFTs, tels que la montée de 
dislocations, ou encore la « pipe diffusion » (diffusion le long du cœur de la dislocation). 
 
Les observations d’interactions entre dislocations et SFTs de grandes tailles ne peuvent 
également pas être simulées par des potentiels de DM dont le domaine de stabilité des SFTs est trop 
restreint.  
 
Malgré ces écarts, certains auteurs ( (Robach, 2003) (Matsukawa, 2012)) montrent l’accord 
qualitatif entre DM et MET in situ en ce qui concerne la facilité accrue de balayage des défauts 
lorsque plusieurs dislocations interagissent successivement avec ceux-ci, et également en ce qui 









5.2 DESCRIPTION DU CADRE DE NOTRE ETUDE 
 
Les simulations de DM permettent d’accéder aux interactions entre dislocations et défauts de 
taille modeste, et peuvent être comparées, au moins qualitativement, aux expériences MET in situ. Les 
simulations de DD peuvent quant-à-elles permettre d’accéder à des échelles spatiales supérieures à 
celles de la DM (Figure 164), en simulant des situations plus proches des situations expérimentales. 
Ainsi, elles peuvent permettre d’accéder à la compréhension des phénomènes d’interactions entre 
dislocations et défauts, et surtout à l’évolution d’une microstructure d’irradiation plus massive. 
 
Figure 164- Démarche de simulation multi-échelle et corrélation avec les échelles d'espace accessibles en MET in situ. 
 
A ce stade se pose la question de la confrontation des situations expérimentales, observées en 
traction in situ en MET avec les simulations des interactions grâce à des moyens numériques. Afin de 
mener à bien des simulations en DD représentatives des phénomènes expérimentaux, plusieurs 
questions se posent :  
 
 Quelle géométrie choisir, aussi bien pour la boite de simulation que pour les positions 
respectives de la dislocation et des boucles ? 
 Quelles conditions aux limites utiliser ? 
 Quel chargement utiliser ? 
 Quels paramètres numériques utiliser, en ce qui concerne la mobilité des dislocations ?  
 
Dans la suite de ce chapitre, nous nous proposons de répondre à ces questions, et les résultats 










5.3 SIMULATION DES CONDITIONS DE LAMES MINCES 
 
Afin de mieux comprendre les interactions observées expérimentalement, une situation 
observée lors d’expériences de traction in situ a été simulée par DD. Tout d’abord, nous présenterons 
les conditions choisies et les simulations du cas de la formation du tour d’hélice sur une dislocation 
pyramidale <a> vis, à 500°C. Nous discuterons et conclurons enfin sur les corrélations et différences 
entre simulations et expériences, et enfin, nous donnerons les perspectives de ce travail. 
 
Nous nous proposons ici d’approfondir l’analyse du cas de l’interaction entre une dislocation 
glissant dans un plan pyramidal <a> et une boucle <a>, correspondant à l’interaction décrite dans le 
chapitre 4 (4.2.4.2.) 
5.3.1 Définition de la géométrie de simulation 
5.3.1.1 Dimensions de la boîte de simulation 
 
Les dimensions de la boite ont été choisies afin de se rapprocher au mieux des observations 
faites in situ, comme schématisé en Figure 165. La dimension en Y a été choisie pour respecter les 
dimensions de la fenêtre de visualisation, qui sont estimées à 36	n, et la dimension suivant X est 
telle que la source (vis ici) choisie initialement puisse s’activer hors de la fenêtre de visualisation, 
avant d’entrer dans le champ de la fenêtre de visualisation aux dimensions de l’expérience. La 
direction Z, représentant l’épaisseur de la lame MET mesurée expérimentalement.  
 
Figure 165-Configuration géométrique de la simulation DD. 
 






Au vu : 
o de l’orientation du plan de glissement de la dislocation, dont la normale se trouve à 
3 de la normale à la lame, au tilt d’observation ; 
o de la largeur maximale observée entre les deux dislocations (Figure 166), qui donne 
alors une estimation de la largeur de la trace aux environs de 3		; 
L’épaisseur apparente de lame est alors estimée à   !  " #$n%3&6	 . Ces paramètres 
géométriques sont fournis dans le  
Tableau .  
Tableau 23- Géométrie de la boîte de simulation. 





  L’orientation cristallographique du grain simulé reprend l’orientation cristallographique au tilt 
d’observation (voir Figure 167) donnée par la projection stéréographique (obtention des angles 
d’Euler).  
 
Figure 167-Projection stéréographique au tilt d'observation (-6°). 
Dans ces conditions, la dislocation est introduite dans le plan pyramidal correspondant à celui 
identifié dans le chapitre 4 (4.2.4.2.). La trace laissée en surface par la dislocation simulée dans ce plan 
respecte bien l’angle alpha d’environ '( observé expérimentalement entre l’axe X et la trace, et 
retrouvé également sur la projection stéréographique.  
 
5.3.1.2 La boucle de dislocation 
 
La mesure de l’axe de la boucle de dislocation indique que son diamètre est de &)(	n. Nous 






La position de la boucle de dislocation, quant à elle, semble plus difficile à déterminer. Pour ce 
faire, des mesures de la position projetée de la boucle de dislocation par rapport à la dislocation ont été 
faites avant interaction (Figure 166). Ces valeurs permettent alors de fixer les coordonnées en x et en y 
concernant la boucle de dislocation. La coordonnée z reste alors inconnue, et sera une variable dans 
nos simulations. En effet, la visualisation 2D du phénomène 3D est la même pour différentes positions 
en z de la boucle dans l’épaisseur de lame, comme schématisé en  Figure 168.  
 
 
Figure 168- Différentes positions des centres de boucles testées dans l'épaisseur de la lame. Toutes ces positions conduisent à la même 
visualisation en MET (projection suivant z). 
Ainsi, les positions en z testées sont espacées les unes des autres de 	n, avec * 
correspondant à l’intersection du plan de la dislocation. Pour les hauteurs *	 (le centre de la boucle est 
situé en z = 170 nm) et * (le centre de la boucle est situé en z = 130 nm), la boucle n’intersecte alors 
pas le plan de glissement mais se trouve légèrement au-dessus et respectivement en dessous de ce 
plan. Il n’y a pas de symétrie parfaite des positions de boucles de part et d’autre du plan de glissement 
pour les positions *	 par rapport à * par exemple, du fait de la proximité de la boucle par rapport à la 
surface lorsqu’elle se trouve en hauteur *	. Aucune simulation impliquant une boucle dont la position 
se trouverait sous la position * n’a été effectuée. En effet, la position * est telle que la boucle se 
trouve hors du plan de glissement de la dislocation et n’interagit alors plus par contact.  Toutes les 
positions situées sous celle-ci s’éloignent alors progressivement du plan de glissement de la 
dislocation, l’intensité de l’interaction élastique à distance entre les deux éléments décroit fortement 
lorsque la distance augmente. 
 
De même que la position exacte de la boucle de dislocation est inconnue expérimentalement, 
son vecteur de Burgers (et donc son plan d’appartenance dans la représentation prise des boucles de 
dislocation dans les simulations par DD présentées dans ce manuscrit) ainsi que sa nature (lacunaire 






ou interstitielle) sont inconnus. En effet, une fois que l’interaction entre la dislocation et la boucle a eu 
lieu expérimentalement, il n’est pas possible de remonter à la nature du défaut. De plus, comme décrit 
dans le chapitre 4, la statistique des interactions entre dislocations et boucles observées lors des 
expériences de traction in situ reste faible, il n’est alors pas envisageable de caractériser les boucles 
avant leur interaction. De plus, il est très difficile en simple tilt d’analyser les natures de boucles et 
leur vecteur de Burgers. Le vecteur de Burgers et la nature des boucles de dislocations seront 
également des variables de nos simulations. 
 
5.3.2 Définition des paramètres 
5.3.2.1 Définition des conditions aux limites 
 
En ce qui concerne les conditions aux limites, nous avons pris des conditions de type milieu 
infini, négligeant alors les forces images qui pourraient apparaitre aux surfaces. Les dislocations 
peuvent venir se stocker géométriquement en bord de boîte, ces traces géométriques ainsi formées 
peuvent être comparées à celles observées in situ en MET.  
 
5.3.2.2 Valeurs des coefficients élastiques 
 
Les observations ont été faites à une température de 500°C dans du Zy-4. Nous avons utilisé, 
pour les mesures de contraintes locales dans DISDI, les coefficients élastiques anisotropes du 
zirconium à 500°C(Fisher, 1964), dans ce cadre, on a +, ! &- et +. ! &. Les simulations 
numériques par DD sont effectuées en élasticité isotrope, et une moyenne de Voigt (Li, 1990) est alors 
effectuée afin d’obtenir les coefficients équivalents moyennés en élasticité isotrope, fournis dans le 
Tableau 24, comme cela a été effectué précédemment dans le chapitre 3.  
Tableau 24- Coefficients élastiques anisotropes moyennés suivant une moyenne de Voigt. 
Température /	%012 3	%012 4	%012 5 
500°C 73,407 26,240 71,81 0,37 
 
Dans les deux cas, en ce qui concerne les simulations de DD et les calculs de courbures sur les 
dislocations, nous utilisons le même rayon de coupure 6789 ! 3)3	: et 6;<9 ! 3	n pour le calcul 
du champ élastique. En DD, ces paramètres n’interviennent que pour l’énergie de cœur. De même que 
précédemment, le paramètre 2 ! 3)3	: et le paramètre '=>;?@ ! )- (cf. chapitre 3) ont été obtenus 
par la simulation de l’activation d’une source de Frank-Read de longueur initiale -	n. 
 
5.3.2.3 Détermination du coefficient de viscosité 
 
Dans les simulations de DD, on peut prendre une loi de mobilité de type loi visqueuse. Le 
paramètre de viscosité A régit alors le rapport entre les contraintes exercées sur les dislocations et les 
vitesses de celles-ci (cf. chapitre 3).  
 
Usuellement, les valeurs des coefficients de viscosité obtenus en DM sont de l’ordre de la 
dizaine à plusieurs dizaines de BC$  (cf. chapitre 3). Dans ces conditions, si l’on considère des 











3)3  , ce qui est proche de la valeur de la vitesse du son dans le 
zirconium ( 3)&   à 20°C).  
 
Néanmoins, cette estimation est très éloignée de la vitesse des dislocations observée lors des 
expériences de traction in situ en MET, plus proche de quelques dizaines de nanomètres par seconde. 
 
Ceci suggère que le coefficient A est de plusieurs ordres de grandeur plus élevé que celui 
utilisé dans les simulations de DM (cf. Chapitre 3). Cette différence pourrait s’expliquer par le fait que 
les simulations de DM sont effectuées dans un matériau pur, où seul le traînage de phonons s’oppose 
au glissement des dislocations soumises à une contrainte. Or, dans le cas d’un matériau réel, et en 
particulier dans le cas d’un alliage, de nombreux phénomènes s’opposent au glissement des 
dislocations, et vont mener à l’augmentation de sa viscosité. Au nombre de ceux-ci, les phénomènes 
de traînage de solutés dans l’alliage ainsi que le traînage des dislocations à la surface peuvent 
s’opposer au glissement des dislocations. 
 
Afin de pouvoir obtenir le coefficient de viscosité, il faut observer in situ l’évolution de la 
vitesse avec la contrainte. Ces mesures sont toutefois difficiles car il est nécessaire d'observer une 
large plage de contrainte et de vitesse pour obtenir une estimation correcte. Le principe de la 
détermination de la friction peut se déduire de la mesure de la contrainte de tension de ligne ( LM) en 




Figure 169- Équilibre des contraintes exercées sur une dislocation immobile (a) et en mouvement (b). 
 
Dans le cas d'un équilibre statique où la dislocation est ancrée, par exemple dans le cas d'une 
source de Frank-Read, la contrainte résolue L égale la contrainte de tension de ligne  LM  (fig. 169-a). 
Dans le cas d'un équilibre dynamique (v>0), la dislocation est soumise à une contrainte de frottement 





peut être prise comme une fonction linéaire de la vitesse LN ! AD s'opposant donc au mouvement. 
L'équilibre des contraintes implique alors que L ! LN O LM. Ainsi pour une contrainte résolue 
constante, ce que l'on assume être le cas pendant un temps court durant l'observation du mouvement, 
la dislocation apparaît moins courbée que lorsqu'elle est arrêtée. Ainsi en mesurant la variation de la 
contrainte de tension de ligne, à laquelle on accède en mesurant la courbure de la dislocation, en 
fonction de la vitesse, il est possible de mesurer le coefficient B.    
Dans le cas de la dislocation impliquée ici, glissant dans le plan pyramidal, deux mesures de la 
courbure en fonction de la vitesse ont pu être réalisées et sont montrées sur la figure 170.  
 
Figure 170- a) et b) sont deux différences d'images montrant la progression d'une dislocation glissant dans un plan pyramidale à 500°C. La 
contrainte de tension de ligne peut être extraite de la forme de la dislocation par comparaison avec la forme théorique prédite par DISDI c). 
Cette figure montre deux soustractions d'images prises à deux instants séparés de 2s, montrant 
l'avancée de la dislocation dans son plan de glissement (les effets de perspectives dus à l'inclinaison du 
plan dans la lame ont été corrigés). La position initiale de la dislocation apparaît en noir et la position 
finale en blanc. La forme de la dislocation en fig. 170a et b peut être ajustée sur la forme d'équilibre de 
la dislocation obtenue par DISDI (figure 170c) ce qui permet de déterminer la contrainte de tension de 
ligne LM. Les contraintes et vitesses obtenues sont reportées dans le tableau ci-dessous. 
 
 Fig 170a Fig. 170b 
v (nm/s) 11 6.5 
LM (MPa) 40 44 
 
L'incertitude sur la vitesse ± 0.1nm/s et sur la contrainte ± 1MPa donne 	MC$  Q A !
	R∆LM ∆D⁄ Q &	MC$  avec une valeur 3	MC$  pour les valeurs données dans le tableau. La 
contrainte appliquée L est de l'ordre de 47MPa. 
 
Pour les calculs suivants nous choisirons de prendre A ! 3	MC$  et L ! -	MC$. 
 
La figure 171 montre une autre mesure effectuée sur une dislocation glissant dans un plan 











A la fin de son mouvement, l'épinglage de la dislocation sur un obstacle p provoque son 
ralentissement (fig. 171 d). Les figures 171 (e-g) correspondant aux différences d'images b)-a), c)-b) et 
d)-c) respectivement permettent de déterminer la contrainte de tension de ligne et la vitesse de la 
dislocation. Le graphe de la figure 171h montre que la contrainte de tension de ligne varie linéairement 
comme attendu avec la vitesse selon la loi LM ! 
GF
U
O L . Le coefficient B est ici de l'ordre de 0.15 
MPa.s. 
 
Des mesures similaires de courbure en fonction de la vitesse ont été réalisés plus précisément 
récemment dans du zirconium M-VW non irradié à 400°C dans le plan prismatique (D. Caillard et al. à 
paraître). Elles conduisent à un coefficient de viscosité de l'ordre de 0.5 MPa.s.  
 
L'ensemble de ces observations concluent à une valeur de B dans les plans prismatiques et 
pyramidaux comprises entre 0.15 et 0.6 MPa.s. 
 
Afin de confirmer ces valeurs et d’obtenir des valeurs de coefficients de viscosité à différentes 
températures et pour différents plans de glissement utilisables dans les simulations de DD, de 
nouvelles observations devront être entreprises. Ceci constitue une perspective de ce travail. 
Figure 171- a)-d) Mouvement d'une dislocation glissant dans le plan prismatique (P) à 500°C. e)-g) sont les différences d'images b)-a), c)-b) et d)-e). 





Nous avons donc fait le choix de prendre dans nos simulations numériques la valeur de 
A ! 3	MC$   pour les dislocations appartenant aux plans pyramidaux et prismatiques, et nous avons 
choisi une valeur de A ! 3	MC$   pour ce qui concerne les dislocations dans le plan de base. En effet, 
au cours de nos expériences de traction in situ, nous n’avons pas identifié de glissement dans le plan 
de base, mais du glissement dans les plans pyramidaux et prismatique. L’introduction d’un plus grand 
coefficient de viscosité pour le glissement basal nous permet de défavoriser ce système, au profit des 
glissements pyramidaux et prismatiques. 
 
Avec de telles valeurs de coefficients de viscosité, la vitesse des dislocations est beaucoup plus 
faible que celle simulée en utilisant un coefficient de viscosité proche de ceux obtenus en DM. Le pas 
de temps peut ainsi être augmenté de façon considérable, jusqu’à des valeurs de l’ordre de )	, ce 
qui, avec une sauvegarde tous les 100 pas de temps donne une fréquence de visualisation des images 
identique à celle accessible par la camera utilisée en MET in situ, qui est de 	. 
 
5.3.2.4 Définition du chargement 
 
Le chargement choisi est une mise en traction suivant l’axe y, à une contrainte constante dont 
la cission résolue dans le plan de la dislocation est de l’ordre de la contrainte locale mesurée 
précédemment (L ! -	MC$ en moyenne). Dans la situation expérimentale, l’angle entre la direction 
de glissement et l’axe de traction est de X ! 6 et que l’angle entre la normale au plan et l’axe de 
traction est de Y ! -. Le facteur de Schmid relie la contrainte de traction ZV et la contrainte de 
cission résolue dans le plan de glissement L: 
 L ! ZV [\ X [\Y (1)  
 Dans ce cas, on obtient alors ZV ! 6	MC$, cette contrainte de traction sera alors appliquée 






5.4 RESULTATS DES SIMULATIONS DE DD 
 
Nous avons simulé, pour chacun des trois vecteurs de Burgers de boucles <a> possibles, et 
pour les deux natures, lacunaires ou interstitielles, les interactions entre la dislocation glissant dans un 
plan pyramidal et la boucle. Pour chaque cas, cinq hauteurs de boucles ont été testées. Avant de 
présenter la matrice des résultats, suivant les différents paramètres, de ces simulations, nous allons 
présenter les premiers instants de ces simulations, afin de placer le socle commun aux différentes 
situations. Dans les figures présentées dans la suite, les images de plusieurs simulations sont 
superposées, afin de pouvoir comparer les différentes situations. Cependant, les simulations ont été 
effectuées avec une seule boucle impliquée dans chaque cas. 
 
5.4.1 Configuration géométrique initiale 
 
La  Figure 172 présente les boucles de dislocation et le code couleur retenu suivant leur 
vecteur de Burgers (Tableau 25), lorsque celles-ci sont observées dans le plan de base. Les boucles 
simulées sont purement coin, et ont pour plan d’habitat les plans prismatiques de deuxième espèce, de 
type ]^_. 
 
Figure 172- Définition des différentes boucles suivant leur vecteur de Burgers. 
  
Tableau 25- Vecteurs de Burgers impliqués pour chaque élément de la simulation. 






















5.4.2 Influence de la nature de boucle sur son orientation vis-à-vis de la contrainte 
appliquée 
 
Initialement, les centres des boucles de vecteurs de Burgers différents sont positionnés au 
même endroit. Après quelques instants de simulation, les boucles s’orientent vis-à-vis de la contrainte 
appliquée d’une façon différente suivant leur nature et leur vecteur de Burgers, comme en témoigne la 
Figure 173.  
 
Figure 173- Orientation progressive des boucles vis à vis de la contrainte appliquée et de l'approche de la dislocation, et rappel de la situation 
expérimentale (les images de simulation et les clichés MET sont à la même échelle spatiale et sont prises dans la même orientation 
(projection suivant Z)).  
On peut voir, si l’on compare ces orientations avec l’orientation apparente de la boucle de 
dislocation observée expérimentalement, allongée suivant la direction x, que les boucles de nature 
interstitielles semblent s’orienter de façon plus proche de l’orientation de la boucle observée 







Figure 174- Visualisation suivant l'axe <c> de la Figure 173. 
 
Figure 175- Projection suivant x de la situation présentée en Figure 
173. 
 
Si l’on observe suivant l’axe <c>, selon leur vecteur de Burgers, celles-ci ne s’orientent pas de 
la même façon. Les boucles de vecteur de Burgers 2bbbbc et 2bbbbc s’orientent suivant des plans prismatiques 
de type ]^_, tandis que la boucle de vecteur de Burgers 2c s’oriente suivant un plan pyramidal de 
première espèce. Cette orientation progressive des boucles a une influence sur leur aire de capture vis-
à-vis de la dislocation, comme on peut le voir sur la visualisation suivant l’axe x présentée en Figure 
175. 
 
On peut voir que la boucle B2 dans le cas des boucles interstitielles et la boucle B1 dans le cas 
des boucles lacunaires présentent de plus faibles aires de captures que les autres boucles. Outre l’aire 
de capture, suivant la nature des boucles, celles-ci vont être soit attirée par la dislocation à son 
approche ou encore repoussées suivant que le segment de la boucle le plus proche de la dislocation se 
trouve en interaction attractive ou répulsive avec elle, et cela va jouer sur leur glissement le long de 
leur cylindre. Ainsi, pour des boucles de même vecteur de Burgers, situées à la même hauteur mais de 







5.4.3 Matrice des résultats 
 
Les résultats des simulations d’interactions entre la dislocation glissant dans un plan pyramidal 
et une boucle, suivant la position de la boucle, sa nature et son vecteur de Burgers, sont fournis dans le 
Tableau 26. 
Tableau 26-  Résultats de l'interaction de la dislocation glissant dans un plan pyramidal <a> avec les boucles de dislocations, en fonction de 
leur position, de leur vecteur de Burgers et de leur nature. 
Résultats B1 Inter. B2 Inter. B3 Inter. B1 Lac. B2 Lac. B3 Lac. 



























































 On peut constater que de nombreuses situations permettent la formation d’un tour d’hélice. Le 
mécanisme de formation de ces tours d’hélice diffère malgré tout suivant la nature de la boucle 
impliquée, son vecteur de Burgers et sa hauteur initiale. 
 






5.4.4 Comparaison des réactions de la boucle de type B2 à la hauteur H1 suivant sa 
nature. 
 
La boucle de vecteur de Burgers 


d^e située à la hauteur H1, sous le plan de la dislocation, 
n’a pas la même réaction avec la dislocation suivant sa nature (Figure 176).  
 




Figure 176- Séquence d'interaction entre la dislocation pyramidale et une boucle B2 lacunaire/interstitielle. Les simulations ont été effectuées 
avec une seule boucle impliquée, les images sont ensuite superposées, dans un souci de clarté et de compréhension. Les images présentées 
sont prises toutes les 4 secondes. 
 
On peut voir que sur l’image initiale, les centres de la boucle lacunaire et interstitielle se 
trouvent bien positionnées à la même hauteur. Les boucles sont alors déjà inclinées du fait de la 
contrainte appliquée. Dans la seconde image, à l’approche de la dislocation, les boucles ont un 
comportement différent suivant leur nature, du fait de l’interaction élastique entre leur segment 
supérieur vis-à-vis de la dislocation. La boucle lacunaire glisse alors sur son cylindre vers la 
dislocation, tandis que la boucle interstitielle s’en éloigne légèrement. L’interaction est alors possible 
entre la dislocation et la  boucle lacunaire, menant à la formation d’un tour d’hélice, tandis que la 







5.4.5 Comparaison de trois réactions de formation de tour d’hélice pour les boucles 
interstitielles à une hauteur H3 
5.4.5.1 Définition de l’instant de référence 
 
Les simulations présentées ici sont effectuées avec des boucles interstitielles car celles-ci 
s’orientent vis-à-vis de la contrainte et de la dislocation suivant l’axe x, comme cela est observé 
expérimentalement. La hauteur H3 a été choisie car c’est la seule pour laquelle un tour d’hélice est 
formé sur la direction vis quel que soit le vecteur de Burgers de la boucle impliquée. Néanmoins, 
d’autres configurations menant à la formation d’un tour d’hélice, tout aussi aptes à simuler la situation 
observée expérimentalement, auraient pu être présentées. Pour cette comparaison, nous avons choisi 
de prendre, aux mêmes instants de visualisation, des captures d’images de simulations pour les trois 
vecteurs de Burgers possibles et de corréler spatialement et temporellement ces images de simulations 
avec les images correspondantes sur la séquence extraite de l’expérience de traction in situ en MET. 
 
Nous présentons tout d’abord les images capturées en MET in situ et en simulations de DD 
pour trois boucles de vecteurs de Burgers distincts en mettant côte à côte ces clichés (Figure 178). 
Ceux-ci sont pris au même instant et sont donnés à la même échelle spatiale. 
 
Il était nécessaire de définir un instant de référence pour baser notre comparaison des deux 
techniques. Nous avons choisi de prendre pour instant de référence l’instant « 16 secondes », pour 
lequel on voit la projection de la dislocation sur celle de la boucle en in situ et également en DD (la 
dislocation et la boucle peuvent alors se trouver en contact, ou la boucle peut se trouver au-dessous ou 
au-dessus (suivant Z) de la dislocation). Les images précédentes et les suivantes ont été prises de part 
et d’autre de cet instant, en respectant les intervalles de temps pour les images extraites des deux 
techniques. 
 
Suite à cette série de clichés où il est possible de comparer les interactions suivant le vecteur 
de Burgers de la boucle impliquée, nous présentons les images de DD et de MET in situ en 
superposition afin de mieux apprécier les similitudes et les distinctions entre l’expérience et la 
simulation (Figure 179). 
 
5.4.5.2 Comparaison in situ / DD 
 
Afin de visualiser au mieux les similitudes et les différences entre la situation expérimentale et 
la situation simulée par DD, deux types de représentations sont choisies ici.  
 
 Dans un premier temps, la Figure 177 et la Figure 178 présentent côte à côte le résultat des 
simulations de DD et les clichés expérimentaux à la même échelle spatiale et temporelle. Ce 
premier mode de représentation permet de visualiser les interactions simulées entre la 
dislocation et la boucle, suivant le type de boucle, et de comparer les cinétiques des 
interactions simulées vis-à-vis de la cinétique du phénomène observé expérimentalement.  
 
 Dans un second temps, la Figure 179 propose une superposition des résultats de simulation 
avec les clichés expérimentaux, pris aux mêmes instants et à la même échelle, afin de 
visualiser plus clairement l’accord spatial entre la simulation et l’expérience. 
 
Globalement, la courbure de la dislocation simulée et celle de la dislocation observée 
expérimentalement sont comparables sur la moitié inférieure, mais non sur la moitié supérieure des 
clichés (Figure 179). On peut remarquer, sur le cliché expérimental pris à 0 seconde en Figure 177, 
qu’un précipité ancre la dislocation (repéré par une flèche blanche), et empêche celle-ci de s’étendre 
jusqu’à la surface en formant une trace comme on peut l’observer sur le cliché simulé correspondant 






Avant l’interaction entre la boucle et la dislocation, on peut voir une phase de vol de la 
dislocation pendant 14 secondes. La phase de vol simulée par DD et celle visible expérimentalement 
sont qualitativement similaires, mais la distance parcourue en DD pendant 14 secondes est supérieure 
à celle parcourue au cours de l’expérience (Figure 179). La vitesse de la dislocation simulée est donc 
légèrement supérieure à celle de la dislocation observée expérimentalement. Cela s’explique par le fait 
que la contrainte appliquée dans la simulation numérique est calculée à partir de la mesure de la 
courbure locale de la dislocation expérimentale, ancrée sur le précipité. Or la dislocation simulée n’est 
pas ancrée sur un précipité et glisse donc à une vitesse supérieure à celle observée expérimentalement 
pour une contrainte appliquée similaire. 
  
On peut remarquer également que les interactions simulées avec les trois boucles de vecteur de 
Burgers différents permettent la formation d’un tour d’hélice, comme observé expérimentalement. Il 
est donc exclu de pouvoir déterminer a posteriori le vecteur de Burgers de la boucle de dislocation 









Figure 177- Phase d'approche de la dislocation vis-à-vis de la boucle de dislocation. Séquences comparées entre les clichés extraits des 
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La cinétique de formation du tour d’hélice est en revanche différente pour les différentes 
boucles : 
 
 Pour la boucle qui possède le même vecteur de Burgers que celui de la dislocation, 
l’interaction mène immédiatement à la formation d’un tour d’hélice qui s’étend 
progressivement sur la direction vis de la dislocation (boucle verte de la Figure 178).  
 
 Pour les autres vecteurs de Burgers impliqués, la réaction est plus lente, du fait de l’obligation 
de créer une jonction qui change le vecteur de Burgers de la boucle, afin d’intégrer la boucle 
sous forme de tour d’hélice sur la dislocation. Pour former ce tour d’hélice dans le cas où la 
boucle impactée possède un vecteur de Burgers différent de celui de la dislocation, deux 
mécanismes ont été observés.  
 
o Mécanisme 1 : lorsque la dislocation interagit avec un segment de la boucle contenu 
dans le plan de base, l’interaction est similaire à celle observée dans le Chapitre 3 
(3.1.1.2.2.). 
o Mécanisme 2 : du fait de l’inclinaison du plan de glissement de la dislocation, 
pyramidal, vis-à-vis de la boucle, la dislocation peut aussi interagir avec un segment 
de la boucle contenu dans le plan prismatique. L’activation de la possibilité de 
glissement dans un plan pyramidal dans les simulations de DD permet d’observation 
d’un mécanisme nouveau. Lors de l’interaction entre la dislocation dans le plan 
pyramidal et le segment de boucle de dislocation dans le plan prismatique, une 
jonction est formée à l’intersection des deux plans de glissement (Figure 180 (a)), et 




Figure 180- Description d'un plan de glissement possible pour la jonction formée entre la dislocation pyramidale <a> et un segment 





Cette jonction se trouve alors à l’intersection du plan de glissement pyramidal <a> de 
la dislocation et du plan prismatique <a> du segment de la boucle, mais aussi à 
l’intersection d’un troisième plan, pyramidal <a>. Le vecteur de Burgers de la jonction 
formée permet à celle-ci d’être glissile dans ce troisième plan. C’est par glissement 
dans ce troisième plan que la jonction change le vecteur de Burgers de la boucle et 
l’intègre sous forme de tour d’hélice sur la dislocation pyramidale.  
 
Dans tous les cas, comme les cartes d’interactions entre dislocations le suggéraient, 
l’interaction entre une dislocation vis glissant dans un plan pyramidal et une boucle est similaire à 
celle impliquant une dislocation vis dans un plan prismatique, et donne naissance à la formation d’un 
tour d’hélice sur la dislocation vis. 
 
Expérimentalement, entre l’arrivée de la dislocation sur la boucle et l’instant d’initiation du 
tour d’hélice, dix secondes se sont écoulées, pendant lesquelles on peut observer la boucle s’orienter 
(Figure 178). Ce temps de latence conséquent tend à faire penser que l’interaction entre la dislocation 
et la boucle ne consiste pas en la simple ouverture de la boucle, comme dans le cas d’un vecteur de 
Burgers identique entre la dislocation et la boucle, mais d’avantage en la formation d’une jonction qui 
balaye le plan de la boucle et change son vecteur de Burgers afin de former le tour d’hélice. 
 
On peut également remarquer que pour les deux boucles de dislocations de vecteur de Burgers 
différents, dans les simulations DD, la cinétique de formation du tour d’hélice est différente. Pour la 
boucle de vecteur de Burgers 


d^e, rouge, le glissement de la jonction formée entre la boucle et la 
dislocation dans le plan de la boucle mène à la formation du tour d’hélice en 2 secondes, alors que 
pour la boucle de vecteur de Burgers 


d^e, bleue, la réaction prend environ 20 secondes, 
notamment du fait de l’extension de bras dans le plan de base de part et d’autre de la boucle (nous 
discuterons ce phénomène par la suite). De même, l’extension de l’hélice ;<9 sur la dislocation n’est 
pas la même pour chaque boucle impliquée, avec : 
 ;<9%fghi%R j Q ;<9%Dfk%R ! Q ;<9%Rlh%R j (2)  
Cette extension dépend de la nature de l’interaction :  
 
 L’interaction impliquant la formation de bras dans le plan basal génère une extension de 
l’hélice importante (cas bleu), car ces bras dans le plan basal sont à la base du tour d’hélice et 
seul le bras le plus court et le plus proche de la surface de la lame se contracte pour mener à la 
formation du tour d’hélice.  
 
 Ensuite vient l’extension de l’hélice issue de la boucle de même vecteur de Burgers que la 
dislocation initiale (cas vert), car cette hélice est celle qui est formée le plus tôt, et elle a alors 
le temps de s’étendre davantage que l’hélice formée plus tardivement à partir de la boucle 
rouge. Dans tous les cas, cette extension est limitée par l’avancée de la dislocation pyramidale 
dans son plan, réduisant la portion vis disponible sur laquelle l’hélice peut s’étendre. 
 
5.4.5.3 Devenir du tour d’hélice 
 
Ces simulations ont permis de montrer que suivant la situation, le tour d’hélice ne connaissait 






 L’extension du tour d’hélice suivant la direction vis de la dislocation a été observée dans le 
cas des interactions entre dislocations et boucle de dislocation de nature interstitielle. Cette 
extension a été présentée dans les Figure 178 et Figure 180. 
 Le stockage en surface a pu être observé lors des simulations dans quelques cas d’interaction 
entre la dislocation et des boucles de dislocations de nature lacunaire. La Figure 181 illustre ce 
phénomène sur le cas de l’interaction avec la boucle B2 située initialement en hauteur H3. Ce 
mécanisme, où la dislocation vis pousse l’hélice sur les côtés de la dislocation jusqu’à ce que 
celui-ci se stocke en surface de la lame, dans notre cas, avait été observé par Nogaret (2008) 
lors de simulations d’interaction d’une dislocation vis avec des boucles de Frank (cf. chapitre 
3 paragraphe 3.1.3.1.). Nogaret propose que ce mécanisme soit un mécanisme clé expliquant 
le nettoyage des boucles dans les bandes claires. En effet, après l’interaction, la boucle est 
repoussée et ne peut plus faire obstacle aux dislocations glissant dans le même plan que la 
dislocation incidente.  
 
Figure 181- Réaction menant au stockage d'un tour d'hélice en surface de la lame, cas de la boucle lacunaire de vecteur de Burgers 	


〈^〉 située en hauteur H3. 
 La réémission de la dislocation incidente dans un plan parallèle a pu être observée dans 
quelques cas d’interaction avec une boucle lacunaire et est illustrée en Figure 182 sur le cas de 
l’interaction avec la boucle B2 située initialement en hauteur H4. Ce mécanisme de réémission 
de dislocation dans un plan parallèle a également été observé par Nogaret (2008) et par 
Rodney (2004). Ce mécanisme peut expliquer l’élargissement des bandes claires, une seconde 
dislocation étant réémise dans un plan parallèle de la première, situé une largeur de boucle au-







Figure 182- Réémission de la dislocation dans un plan parallèle au plan incident de la dislocation pyramidale <a>. 
 
Expérimentalement, le devenir du tour d’hélice présenté ici n’a pas été observé. Néanmoins, les 
résultats expérimentaux dont nous disposons indiquent plusieurs choses : 
 Des traces de stockage de tour d’hélice en surface ont été observées sur d’autres dislocations 
que celle observée au cours de cette interaction, témoignant de la possibilité du mécanisme de 
transport du tour d’hélice le long de la direction vis de la dislocation. 
 La réémission dans un plan parallèle de la dislocation incidente n’a pas été observée sous 
forme de trainage de deux crans glissant suivant la direction vis de part et d’autre de la 
dislocation réémise, nous ne pouvons donc pas conclure quant à sa possibilité d’occurrence.  
 
5.5 DISCUSSIONS SUR LES RESULTATS DE LA COMPARAISON IN SITU / DD 
 
Les résultats présentés ici reposent sur des hypothèses faites sur le comportement des 
dislocations, et ces hypothèses appellent plusieurs discussions.  
 
Au vu des résultats présentés, le bon accord global entre la vitesse de glissement des 
dislocations simulées et celle des dislocations observées expérimentalement montre que l’ordre de 
grandeur choisi pour le coefficient de viscosité dans le plan pyramidal est adapté à la simulation 
effectuée. 
 
L’une des observations effectuées lors de ces simulations est la facilité de glissement des 
boucles de dislocations sur leurs cylindres. En effet, des boucles n’appartenant pas initialement au plan 
de glissement de la dislocation se trouvent attirées ou repoussées par celle-ci lors de son avancée. Elles 
peuvent ainsi glisser sur leur cylindre afin d’interagir avec la dislocation ou de s’en éloigner. 
Expérimentalement, nous n’avons pas observé ce type de glissement en avant d’une dislocation, ce qui 
signifie que les boucles dans le Zircaloy-4 ne glissent pas sur leur cylindre sur des distances rendant ce 
glissement observable (supérieures à quelques nanomètres). Les stratégies d’évitement des boucles de 
dislocations vis-à-vis des dislocations ne peuvent alors se faire que sur des distances très faibles. Cette 
observation, renforcée par l’observation de l’ancrage exercé par les boucles sur les dislocations à 
température ambiante (cf. chapitre 4), pousse à envisager l’introduction dans les simulations de DD 
d’une viscosité ou d’une contrainte sèche additive spécifique aux boucles, afin de les ancrer.  
 
De la même façon que la formation d’un tour d’hélice par interaction d’une dislocation vis 
dans un plan prismatique avec une boucle de vecteur de Burgers différent n’a pas pu être observée en 





été observé lors de ces simulations. La situation simulée ici n’étant pas symétrique, le tour d’hélice 
peut finalement être formé le long de la direction vis de la dislocation. Néanmoins, les solutions 
proposées dans le chapitre 3 pour s’affranchir de ce phénomène devront être prises en compte. Cela 
constitue une perspective de ce travail.  
 
Les observations de sinuosités sur les traces des dislocations, qui témoignent du stockage en 
surface des tours d’hélice formés sur les dislocations pyramidales, amène à envisager ce phénomène 
pour expliquer le nettoyage des bandes claires, comme proposé par Nogaret (2008). Ce phénomène 
appliqué au zirconium, présentant une population de boucles à la fois lacunaires et interstitielles, 
permettrait un nettoyage encore plus efficace des bandes claires. En effet, les tours d’hélice formés à 
partir d’une boucle lacunaire et d’une boucle interstitielle peuvent s’annihiler lorsqu’ils sont repoussés 
l’un vers l’autre. Ils ne font alors plus obstacle au glissement des dislocations.  
D’après les simulations de DD, la formation de tour d’hélice sur une dislocation vis glissant 
dans un plan de base (pour des vecteurs de Burgers identiques pour la boucle et la dislocation vis) est 
l’ancrage principal des dislocations dans le plan de base, toutes les autres interactions simulées mènent 
à l’entrainement de la boucle. D’après ce qui vient d’être énoncé, les tours d’hélice sont des obstacles 
forts mais temporaires, et ils peuvent également être repoussés sur la direction vis de la dislocation 





5.6 CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
 
Au vu de ces résultats, il est possible de simuler par DD des interactions entre dislocations et 
boucles d’irradiation observées in situ en lame mince, en respectant à la fois les critères spatiaux et 
temporels de l’expérience moyennant une mesure de la viscosité dans le plan de glissement en accord 
avec l’expérience. Une perspective qui découle naturellement de ceci serait une étude plus exhaustive 
par traction in situ sur matériau non irradié des coefficients de viscosité à des températures différentes 
et pour des plans de glissement différents. Ces données ainsi acquises permettraient de simuler un plus 
grand nombre de situations proches des situations expérimentales, et d’investiguer des interactions non 
observées impliquant par exemple des dislocations dans le plan de base. 
 
Les résultats des simulations par DD effectuées montrent que la formation d’un tour d’hélice 
sur une dislocation dans un plan pyramidal est possible dans une majorité des cas, quel que soit le 
vecteur de Burgers de la boucle impliquée, et tant que la distance entre la boucle et la dislocation est 
suffisamment faible pour que l’interaction attractive entre les deux éléments leur permette d’entrer en 
contact. Le phénomène de formation du tour d’hélice et son extension le long de la direction vis 
ralentit la dislocation. Cette interaction, observée sur une dislocation pyramidale, peut être étendue à 
des cas impliquant des dislocations dans les plans prismatiques et est cohérente avec le phénomène de 
durcissement par irradiation. Cependant, il a également été observé que les tours d’hélices formés 
étaient des obstacles forts mais temporaires, et que ceux-ci pouvaient être repoussés le long de la 
direction vis de la dislocation. Ils pourraient alors être impliqués dans les mécanismes de formation de 
bandes claires. 
 
Les modèles introduits en DD sont généralement obtenus grâce à des comparaisons avec les 
résultats de simulations de DM, utilisant des potentiels empiriques spécifiques, sur matériau pur et 
dans des boites de simulation de petites tailles. Leur utilisation à des fins de simulations 
représentatives de matériaux massifs, et potentiellement d’alliages, demande une validation 
intermédiaire, et le travail présenté ici offre une nouvelle perspective aux simulations de DD. En effet, 
l’étude par traction en MET in situ d’alliages présentant des boucles de dislocations permet également 
de valider les modèles introduits en DD afin de modéliser le comportement des dislocations réelles. La 
simulation d’un plus grand nombre de cas d’interactions entre dislocations et boucles pourrait alors 











6. ETUDE EXPERIMENTALE DES MECANISMES DE DEFORMATION SOUS 
IRRADIATION 
 
Afin d’expliquer le fluage d’irradiation, plusieurs mécanismes microscopiques sont proposés. 
Parmi ces mécanismes, les plus prometteurs sont le mécanisme SIPA, le mécanisme SIPN et le 
mécanisme de glissement assisté par la montée des dislocations. Nous rappelons au lecteur que ceux-ci 
ont été décrits dans le chapitre 2. 
 
Lors de l’observation de matériaux flués en réacteurs, une grande densité de boucles <a> est 
présente et empêche d’observer la montée de dislocations <a> coin par absorption de défauts 
ponctuels. L’observation des dislocations <c+a> en revanche est possible, dans des conditions de 
diffraction qui permettent d’éteindre les boucles <a> et les dislocations <a>. Cependant, les 
dislocations <c+a> sont présentes en faible densité, et l’observation de leur montée ne permettrait 
d’expliquer qu’une partie du fluage en réacteur.  
 
L’idée de l’étude présentée ici est de s’inspirer des expériences de traction in situ sur matériau 
pré irradié aux ions mno pour tenter d’observer la montée des dislocations <a> sous irradiation dans 
des conditions plus favorables à son observation. L’observation de la montée des dislocations coin 
sous irradiation et sous contrainte témoignerait de la possibilité de deux mécanismes : le mécanisme 
de glissement assisté par la montée et le mécanisme SIPA.  
 
Après avoir présenté la méthodologie employée, nous donnerons les premiers résultats de cette 
étude toujours en cours, nous les discuterons et nous donnerons enfin les perspectives de ce travail. 
6.1 METHODOLOGIE 
6.1.1 But de l’expérience 
 
Comme décrit dans le chapitre 2, l’irradiation crée dans le matériau des cascades de 
déplacements. Les lacunes et les interstitiels ainsi créés peuvent  
 s’annihiler entre eux (à raison de près de 90% par relaxation élastique de la matrice) ; 
 être piégés par des puits dans la microstructure. Ces puits peuvent être des surfaces (joints de 
grains, surfaces libres, précipités), ou encore des dislocations ou des boucles de dislocations; 
 s’associer entre eux pour former des boucles de dislocations.  
 
Ces phénomènes ne se font pas à la même échelle de temps. Dans un premier temps, lacunes et 
interstitiels sont créés en même quantité dans la cascade de déplacement. Une partie de ceux-ci vont se 
recombiner rapidement entre eux, créant une stagnation de la population de lacunes et d’interstitiels. 
Après ces premiers temps passés, les phénomènes diffusifs prennent place. Les défauts ponctuels 
migrent alors jusqu’à des puits dans la microstructure où ils peuvent être absorbés.  
 
Dans le cadre de notre étude, nous nous intéressons à la possible montée des dislocations dans 
le zirconium. A température ambiante, on peut considérer que ce sont les interstitiels, très mobiles, qui 
seront les premiers à être piégés sur les dislocations. Chaque collision créant une lacune et un 
interstitiel, les lacunes vont s’accumuler dans la microstructure et leur densité augmente, jusqu’à ce 
que celles-ci puissent soit atteindre le seuil de nucléation des boucles de dislocations lacunaires, soit 





ceux-ci seront absorbés avec une efficacité qui dépend du biais des puits vis-à-vis de ces défauts 
ponctuels.  
 
 Biais d’absorption de défauts ponctuels 
 
Nous considérons tout d’abord une situation sans l’application d’une contrainte. Lorsque la 
mobilité des (DP) le leur permet, ceux-ci migrent jusqu’à un autre défaut ponctuel, ou jusqu’à des 
puits dans la microstructure. L’affinité des DP pour ces différents puits est caractérisée par le biais de 
ces puits (Woo, 1988). A chaque puit peut être associé un biais intrinsèque p, indépendant de la 
température ou de la contrainte appliquée. Les dislocations sont des puits considérés comme 
naturellement biaisés en faveur des interstitiels car les interstitiels possèdent un volume de relaxation 
plus important que celui des lacunes.  
 
Lorsque des dislocations immobiles qui possèdent une composante coin absorbent plus 
d’interstitiels que de lacunes, elles montent. Elles absorbent des défauts ponctuels jusqu’à former des 
hélices, comme décrit par Amelinckx (Figure 183). Ces hélices se forment autour de la direction vis 
des dislocations, et peuvent être assimilées à une succession de boucles dont l’axe est la direction vis. 
 
Figure 183- Mise en hélice des dislocations mixtes autour de leur direction vis (Amelinckx, 1957). 
 
Plus le nombre de défauts ponctuels absorbé par les dislocations coin est grand, plus le 
diamètre de l’hélice formée est grand. Le biais d’absorption d’interstitiels peut être influencé par la 
contrainte appliquée, comme présenté dans le chapitre 2 (2.1.3.3.2.2.), suivant le mécanisme SIPA, les 
interstitiels sont préférentiellement absorbés par les boucles ou les dislocations situées dans les plans 
orthogonaux à la direction d’application de la contrainte. Les matériaux métalliques s’allongent sous 
irradiation dans la direction de l’application de la contrainte. Dans les matériaux pré-écrouis, cet effet 
est augmenté par l’absorption préférentielle d’auto-interstitiels sur les dislocations coin dont le vecteur 
de Burgers est parallèle à la direction d’application de la contrainte. 
 
L’amplitude de la mise en hélice des dislocations pour chaque population doit permettre de 
déterminer si la contrainte appliquée a un effet sur la montée. Deux populations de dislocations 
doivent donc être créées dans le matériau, l’une dont le vecteur de Burgers est parallèle à la direction 
d’application de la contrainte et l’autre non.  
 
Pour ce faire, des échantillons de Zy-4 RXA ont été pré-écroui afin de créer deux populations 
de dislocations <a> préexistantes dans le matériau, puis irradié aux ions in situ en MET sous 








6.1.2 Description de l’étape de pré-écrouissage 
 
Pour la série d’opérations d’usinage à effectuer, le matériau choisi est la tôle de Zircaloy-4 qui 
a été présentée dans le chapitre 3. Pour rappel, la texture schématique du matériau est présentée en 
Figure 119. Si l’on schématise encore d’avantage la texture majoritaire du matériau et les orientations 
des vecteurs de Burgers par rapport au repère de la tôle, on obtient la Figure 184. 
 
Figure 184- Orientation des directions <a> par rapport au repère de la tôle. 
Pour une raison que nous expliciterons plus tard, il a été choisi de prélever les bandes de 
matériau à pré-écrouir à 60° de la direction de laminage, comme l’indique la Figure 185. 
 
 
Figure 185- Schéma du prélèvement dans la tôle de Zircaloy-4 des bandes à pré-écrouir. 
 Afin de créer une population de dislocations bien adaptée pour pouvoir observer leur mise en 
hélice, les bandes ont été pré-écrouies jusqu’à 1% de déformation plastique à une vitesse de 
déformation de q (Geyer, 1999). L’allongement est mesuré par extensométrie, le montage de 
traction et les courbes de traction correspondantes sont présentés dans l’annexe 8. 
  
Suivant la Figure 185, les systèmes de glissement qui vont s’activer sont ceux dont le vecteur 
de Burgers n’est pas parallèle à l’axe de pré-écrouissage. Après cette étape de pré-écrouissage, des 
échantillons (éprouvettes et languettes) possédant une direction longue suivant la direction DL sont 







Figure 186- Description du prélèvement des échantillons après l'étape de pré-écrouissage. 
 Dans ces échantillons, une population de dislocations a son vecteur de Burgers orienté suivant 
la direction longue tandis que l’autre population a son vecteur de Burgers à 60° de cette direction 
longue (Figure 186). L’application d’une contrainte (situation de traction) suivant leur direction 
longue des éprouvettes sous irradiation devrait favoriser l’absorption d’auto-interstitiels dans les plans 
parallèles à la direction d’application de la contrainte. La montée des dislocations contenues dans les 
plans prismatiques dont le vecteur de Burgers est parallèle à la direction d’application de la contrainte 
est donc favorisée. Ainsi, la comparaison de l’amplitude des hélices formées dans les deux plans 
prismatiques activés préalablement pourrait permettre de déterminer si la contrainte influe sur 
l’absorption de défauts ponctuels (Figure 187). 
 
 
Figure 187- Influence de la contrainte sur la mise en hélice des dislocations. 
 
 Pour étudier ce phénomène, une approche a été mise en place, basée sur : 
 Une étude in situ en MET sous flux d’ions pfo à température ambiante et sous traction 
d’éprouvettes pré-écrouies à 1% de déformation plastique ; 
 Une étude ex situ en MET de languettes pré-écrouies à 1% de déformation plastique puis 
irradiées aux ions pfosous contrainte, à température ambiante et à 300°C (température de 






L’étude in situ en MET permet d’observer directement la formation d’une microstructure 
d’irradiation sous flux et sous contrainte à température ambiante, et l’étude ex situ en MET permet à la 
fois d’étudier l’influence de la contrainte extérieure et de la température sur la mise en hélice des 
dislocations et de faire la transition entre les observations in situ à température ambiante et une 
situation plus proche des conditions de température en réacteur. Les deux approches seront détaillées 
ici. 
 
6.1.3 Observation in situ en MET sous flux et sous contrainte, à température ambiante 
 
Des éprouvettes de traction  in situ en MET ont été prélevées suivant le plan de découpe décrit 
en Figure 186 dans la tôle de Zircaloy-4 pré-écrouie jusqu’à 1% de déformation plastique. Elles sont 
ensuite positionnées dans un porte-objet de traction à température ambiante GATAN (Figure 188) puis 
mises en traction in situ en MET sous flux d’ions pfo dans le dispositif d’implantation d’ions en 
MET de JANNUS Orsay.  
 
Figure 188- Porte objet de traction simple GATAN. 
 
La plateforme JANNUS Orsay possède un dispositif d’implantation en MET muni d’un 
double faisceau d’ions provenant de deux accélérateurs distincts, IRMA et ARAMIS. Dans le cadre de 
notre expérience, seule une de ces lignes a été utilisée, la ligne IRMA (Figure 189).  
 
Des ions pfo à 3	rst sont produits par l’accélérateur IRMA, puis guidés jusqu’à la 
chambre du MET où ils sont implantés in situ dans la lame. Le flux d’ions produits est mesuré 
régulièrement, et évolue au cours de l’expérience, allant de 3)	u\nv[v à 6)	u\nv
[v En considérant un flux moyen de 	u\nv[v, on atteint une fluence de qu\nv[ 
en 2500 secondes, c’est-à-dire une dose de 0.54 dpa (en moyenne sur l’épaisseur de la lame de 150 nm 
d’épaisseur). En 10 minutes d’irradiation, la dose atteinte est donc de 0.13 dpa.  
 
La fluence finale est de 6)u\nv[ pour l’échantillon le plus faiblement irradié (soit 
30 minutes et 0.3 dpa) et va jusqu’à )&q	u\nv[v pour l’échantillon le plus fortement irradié 








Figure 189- Plateforme d'irradiation in situ en MET de JANNUS Orsay. 
 Avant que le flux d’ions ne soit initié, les éprouvettes sont positionnées sur le porte objet 
(Figure 188) et mises en traction dans le MET jusqu’à observer l’initiation du glissement des 
dislocations. En effet, la visualisation du glissement des dislocations permet de s’assurer de 
l’application effective d’une contrainte dans le grain d’intérêt. Lorsque le glissement s’est initié, 
l’irradiation est déclenchée. Nous présentons ici les résultats de cette étude. 
 
6.1.4 Observation ex situ en MET d’échantillons pré-écrouis puis irradiés sous contrainte, 
à température ambiante et à 300°C 
 
Parallèlement, des languettes prélevées de la même façon que les éprouvettes de traction sont 
polies mécaniquement jusqu’à 0,1 mm d’épaisseur environ, puis électrolytiquement sur une face pour 
former 3 cuvettes. Les languettes sont positionnées dans un porte-objet destiné à l’irradiation qui 
permet de mettre les languettes en flexion 4 points (Figure 190). Ce porte-objet a été développé dans le 
cadre de la thèse de Léa Tournadre ((Tournadre, 2012) (Gharbi, 2013)). 
 
  
Figure 190- Montage utilisé pour l’irradiation à température ambiante et à 300°C sous contrainte, les languettes sont mises en flexion 4 
points. 
 Les languettes sont posées sur des blocs centraux de hauteur calibrée puis sont maintenues par 
la pose et le serrage du couvercle supérieur. On retrouve alors une situation de flexion 4 points, 
schématisée en Figure 191. La partie inférieure de la languette se trouve en compression et la partie 
supérieure en traction, entre les deux, il existe une fibre neutre ne ressentant aucune contrainte 
appliquée. La flèche a été calculée afin d’appliquer une contrainte en peau calibrée suivant le bloc 






Figure 191- Principe de la flexion 4 points 
Dans le cadre de notre étude, nous avons utilisé des blocs permettant de soumettre des 
échantillons de 	B d’épaisseur à une contrainte en peau de 8	MC$ et 	MC$ ainsi que de 
	MC$, afin d’avoir une référence concernant la microstructure du matériau pré-écroui lorsque celui-ci 
est irradié sans contrainte. Les échantillons ainsi positionnés sont ensuite irradiés aux ions, et comme 
les calculs SRIM présentés précédemment (chapitre 4) le montrent, l’irradiation n’affecte le matériau 
qu’en extrême surface. La zone irradiée se trouve en situation de traction et on peut alors considérer 
que sur les 200 premiers nanomètres en peau, la contrainte est homogène. Celle-ci dépend de la flèche 
imposée hbc suivant : 
 Zw>8;	7@@x7y; ! 
6h4z
%  l% O l
 (3)  
Avec z l’épaisseur de l’échantillon. Les autres grandeurs sont définies sur la Figure 191. 
 
 La température atteinte par les échantillons placés dans ce dispositif a été mesurée lors de la 
thèse de Tournadre. Pour une température de consigne de -{ sur le support chauffant, la 
température sur les échantillons est de 3 | -{. Cette différence entre la température de consigne 
appliquée sur le porte objet et la température sur les échantillons s’explique notamment par le faible 
nombre de contacts thermiques entre les languettes et le porte objet. 
 
 Après irradiation, la face irradiée des languettes est protégée par un vernis, la Lacomit. Les 
languettes sont ensuite poinçonnées afin d’obtenir des disques puis elles sont polies électrolytiquement 






Figure 192- Protocole expérimental de préparation des lames prélevées dans les languettes. 
 Deux séries d’irradiation aux ions pfo de 6	rst et jusqu’à une fluence de & $#v[ 
ont été effectuées sur l’accélérateur ARAMIS de JANNUS Orsay, l’une à température ambiante et la 
seconde à 300°C (température atteinte sur les échantillons). 
 









6.2 RESULTATS DES OBSERVATIONS 
 
Les résultats présentés ci-dessous sont des résultats préliminaires et cette étude doit être 
poursuivie et approfondie. Dans les clichés présentés ci-dessous, la direction de sollicitation est 
indiquée par une double flèche rouge. 
6.2.1 Observations en MET in situ sous flux et sous contrainte 
 
Une campagne d’irradiations in situ en MET aux ions zirconium et sous contrainte a eu lieu au 
CSNSM d’Orsay. Avant irradiation, le matériau a été observé. Celui-ci présente des dislocations pré-
existantes du fait du pré-écrouissage jusqu’à 1% de déformation plastique. Ces dislocations se situent 
dans les plans prismatiques de la maille hexagonale compacte et dans la majorité des grains observés, 
elles appartiennent à deux familles de dislocations prismatiques dont l’une possède sa direction vis le 
long de la sollicitation. Le protocole de préparation des échantillons a donc bien permis de préparer 
des échantillons présentant les deux populations de dislocations souhaitées. Nous avons concentré nos 
observations sur l’évolution sous irradiation et sous contrainte de ces dislocations au cours du temps. 
 
 Une image MET de la zone observée lors de l’irradiation est fournie en Figure 193. La densité 
surfacique de dislocations est estimée à 3)-	B. 
 
Figure 193- Zone observée avant le début de l'irradiation. Différentes populations de dislocations sont initialement présentes du fait du pré-






Figure 194-Projection stéréographique du grain G1, au tilt 
d'observation (-14°). Les plans prismatiques sont tracés. 
 
Figure 195- Projection stéréographique du grain G2, au tilt 
d'observation (-14°). Les plans prismatiques sont tracés. 
 Pour cette expérience, l’irradiation commence à 10h59, la première microstructure présentée 
en Figure 196 est donc prise 10 minutes après le début de l’irradiation (soit 0.13 dpa). On peut voir un 
grand nombre de petits amas créé dans la lame. Cette grande quantité de petits amas est caractéristique 
de la coalescence de défauts ponctuels entre eux.  
 
La dislocation repérée par une flèche blanche est mixte et se situe dans un plan prismatique 
bien orienté vis-à-vis de la contrainte, appliquée suivant la double flèche rouge. On suit donc 
l’évolution de son allure au cours du temps afin d’observer son éventuelle mise en hélice. 
 
 Les trois clichés fournis en Figure 196 correspondent à k7@@x O 	un, k7@@x O -	un et 
k7@@x O 3	un. On peut voir sur le premier cliché une sinuosité sur la dislocation, qui disparait 
progressivement sur les clichés suivants. La Figure 195 permet de visualiser la dislocation impliquée 
plus clairement. On peut y voir tout d’abord (image a) que la dislocation est sinueuse, avec un 
débattement d’une dizaine de nanomètres autour de la direction vis. Ce débattement se réduit alors 
progressivement jusqu’à disparaitre sur les clichés suivants. Dans le dernier cliché, il est difficile de 
dire si la dislocation est légèrement en hélice ou si ce que l’on observe sont des boucles situées sous la 
dislocation ou au-dessus dans la lame. 
 
L’allure des autres dislocations visibles sur la Figure 199 et d’avantage orientées suivant la 




















Figure 197- Observation dans le grain G2. Evolution de la dislocation avec le temps. 
 
Lors d’une seconde irradiation (Figure 199), commençant à 3h02, on peut observer de la 
même façon une dislocation bien orientée vis-à-vis de la direction d’application de la contrainte et 
d’autres dislocations autour de celle-ci. La projection stéréographique du grain au tilt d’observation est 
fournie en Figure 198. 
 
Figure 198- Projection stéréographique du grain à tilt -20°, proche du tilt d'observation. 
On voit, sur le cliché (a) de la Figure 199, qu’au bout de 22 minutes d’irradiation (soit 0.26 dpa), on a 
de la même façon que précédemment une grande quantité d’amas qui ont germé. Au fil des quatre 





par absorption de défauts ponctuels dans un premier temps. Cependant, entre le cliché (c) et le cliché 




Figure 199- Clichés de l'évolution de la microstructure d'irradiation. L'irradiation a débuté à 3h02, le premier cliché est donc pris après 22 
minutes d'irradiation. 
 Sur la Figure 200, on peut observer que les boucles grandissent bien suivant la direction 
indiquée précédemment. Ce grandissement observé est rapide (en 23 secondes) et important (la boucle 
passe de 150 nm de long à 200 nm de long). Dans les conditions de flux auquel elle est soumise, ce 
grandissement est à associer au glissement de dislocations dans le plan %^, initiées sur la boucle 










Figure 200- Observation du glissement d'une dislocation dans le même grain à partir d'une boucle de dislocation. L’extension de la boucle en 
23 secondes est de 40 nm.  
Un peu plus tard, on peut observer sur la Figure 201 le glissement de dislocations qui ont été 
initiées sur les lieux des boucles de dislocation. La dislocation repérée par une flèche blanche 







Figure 201- Germination de dislocations sur les boucles créées par irradiation. 
 La mise en hélice des dislocations n’a pas été observée au cours de ces expériences in situ. Les 
sinuosités observées sur les dislocations bien orientées ne semblent pas stables et sont détruites au fil 
du temps. En revanche, un mécanisme de type glissement et montée a été observé, des dislocations 
glissant à partir de sites où des boucles avaient nucléé. Ce phénomène surprenant est très intéressant et 
pourrait être une clé de la compréhension du fluage d’irradiation. Ces observations restent à 






6.2.2 Observations en MET ex situ d’échantillons pré-écrouis puis irradiés sous contrainte 
 
Afin de compléter cette étude, des observations de lames irradiées aux ions pfo à température 
ambiante et à 3{ ont été effectuées. Cependant, par manque de temps, peu de lames ont pu être 
observées et cette étude reste à poursuivre.  
6.2.2.1 A température ambiante 
 
Dans le cadre du stage d’Olivier Caspari, des échantillons provenant de languettes en flexion 
pré-écrouies et irradiées à température ambiante et sous une contrainte de 156 MPa ont été observées. 
Elles présentent des dislocations prismatiques faiblement sinueuses, comme le montre la Figure 202.  
 
   
Figure 202- Observations de dislocations sinueuses dans un échantillon de Zy-4 pré-écroui puis irradié à température ambiante. 
   
6.2.2.2 A 300°C 
 
Les échantillons pré-écrouis puis irradiés en flexion à 300°C sous une contrainte de 144 MPa 
ont été observés. On constate une plus forte densité de boucles de dislocations que le matériau irradié à 
température ambiante.  
 






   
Figure 204- Observation de dislocations prismatiques dans un matériau pré-écroui puis irradié à 300°C. 
Les dislocations prismatiques sont visibles ici dans deux plans différents (Figure 204), une des 
populations se trouvant proche de la direction verticale qui correspond à la direction de traction. Les 
dislocations alignées suivant cette direction présentent des sinuosités moins marquées que les 
sinuosités observées dans le matériau présenté en Figure 202. L’observation d’un plus grand nombre 
d’échantillons doit être poursuivie. 
6.3 DISCUSSIONS DES OBSERVATIONS 
 
L’objectif de ces expériences était double : 
 Déterminer si le phénomène de mise en hélice des dislocations <a> pouvait avoir lieu 
sous irradiation ; 
 Déterminer si la contrainte appliquée sur les échantillons avait une influence sur la 
mise en hélice des dislocations 
 
Dans le cas de l’irradiation sous contrainte à température ambiante comme dans le cas de l’irradiation 
sous contrainte à 300°C, les observations in situ et post mortem montrent : 
 La nucléation de boucles d’irradiation ; 
 De faibles sinuosités sur les dislocations, pouvant témoigner de la montée des 
segments coin. 
 
Lors de l’irradiation in situ, à température ambiante, la nucléation de boucles et l’apparition de 
sinuosités sur quelques dislocations est observée. L’amplitude des sinuosités sur les dislocations est de 
l’ordre de grandeur de la taille des boucles formées. Les sinuosités, contrairement aux boucles de 
dislocations, ne semblent pas stables dans le temps sous irradiation, au flux considéré. L’absorption 
des interstitiels par les dislocations semble alors moins favorisée que l’absorption de ceux-ci par des 
boucles de dislocations.  
 
Les observations post mortem de matériau irradié sous contraintes à température ambiante 
montrent également des sinuosités sur les dislocations, et ces sinuosités semblent apparaitre sur les 
dislocations, indépendamment de leur orientation vis-à-vis de la contrainte appliquée. Les sinuosités 
semblent en revanche avoir une amplitude légèrement plus forte que celles formées in situ, l’amplitude 







Lors de l’observation post mortem d’échantillons irradiés sous contrainte et à 300°C, les 
sinuosités se forment également sur les dislocations, visiblement indépendamment de leur orientation 
vis-à-vis de la contrainte appliquée, comme le montre la Figure 204. Pour ces échantillons irradiés 
sous contrainte à 300°C, les sinuosités ont des amplitudes plus faibles que celles observées dans les 
échantillons irradiés sous contrainte à température ambiante. 
 
L’ensemble de cette étude reste à l’étape de préliminaires et les tendances présentées sont à 
confirmer par de nouvelles observations effectuées in situ et post mortem. 
 
Bien que des sinuosités aient été observées sur les dislocations lors de l’irradiation in situ en 
MET celles-ci ne sont pas stables dans le temps et disparaissent au cours de l’expérience. Il peut y 
avoir plusieurs explications à cela :  
 
 Au cours du temps, les lacunes peu mobiles diffusent lentement jusqu’aux dislocations, 
venant ainsi compenser la montée initialement observée. L’hélice précédemment formée 
est progressivement détruite ; 
 Les dislocations observées en lame mince sont droites et longues et coupent les surfaces 
de la lame. Il est alors possible que les défauts absorbés sur la dislocation diffusent par un 
mécanisme de type pipe diffusion jusqu’aux surfaces de la lame, la tension de ligne de la 
dislocation peut alors être une force motrice pour un tel mécanisme. 
 
Il n’est pas possible, au vu des observations effectuées, de dire si la contrainte a un effet sur 
l’absorption de défauts ponctuels. Cette étude reste à poursuivre. 
6.4 CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
 
Les observations menées ici ne permettent pas de conclure sur la possibilité de mise en hélice 
des dislocations. Les observations de lame pré écrouies et irradiées sont à poursuivre, et il serait 
intéressant d’effectuer de telles expériences sur un matériau plus pur, possédant moins de lieux de 
nucléation potentiels de boucles de dislocations. Si la mise en hélice des dislocations peut avoir lieu, 
elle serait d’amplitude plus élevée dans un tel matériau. 
Une étude de l’influence de l’irradiation sur les dislocations devrait également être menée sans 
application de la contrainte, avant d’appliquer une contrainte à l’échantillon. 
Outre l’irradiation aux ions, des expériences sous flux d’électrons de 1 MeV in situ en MET 











7. CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
 
Les matériaux soumis à l’irradiation neutronique subissent des modifications de leur 
comportement mécanique macroscopique, du fait des défauts d’irradiation créés en leur sein. Les 
interactions élémentaires entre défauts d’irradiation et dislocations dans les matériaux CFC et CC ont 
été largement étudiées aussi bien expérimentalement (par traction en MET in situ par exemple) que par 
simulations numériques (par DM en particulier). Pour ce qui concerne les matériaux de structure 
cristallographique HCP, l’étude des mécanismes élémentaires d’interactions entre dislocations et 
défauts d’irradiation, aussi bien expérimentalement que par simulations numériques, reste à ce jour 
partielle. 
 
Les alliages de zirconium, utilisés comme matériaux d’assemblage et de gainage du 
combustible nucléaire, sont soumis à l’irradiation en réacteur ainsi qu’à des sollicitations mécaniques 
et thermiques. L’évolution de leur comportement mécanique macroscopique dans des conditions 
d’irradiation est à ce jour bien caractérisé, mais les origines microscopiques de ces modifications ont 
fait l’objet de peu d’études. A travers ce manuscrit, nous nous sommes tout d’abord attachés à étudier 
les interactions entre dislocations et boucles d’irradiation dans le zirconium par différentes techniques.  
 
Des simulations par DD d’interactions élémentaires entre d’une part des dislocations 
contenues dans des systèmes de glissement prismatiques et basaux de la maille HCP du zirconium et 
d’autre part des boucles d’irradiation de vecteurs de Burgers <a> variés et de nature différentes 
(interstitielles ou lacunaires) ont été effectuées. Ces simulations ont été comparées à des résultats de 
simulations de DM d’interactions entre dislocations glissant dans un plan prismatique avec des 
boucles interstitielles de vecteur de Burgers variés. Un bon accord qualitatif a été trouvé entre les 
résultats de DD et de DM. Des pistes ont été avancées afin de s’approcher d’avantage des résultats 
obtenus en DM, grâce notamment à l’utilisation de dislocations fautées. De façon générale, cette étude 
numérique a permis de montrer que, concernant les dislocations glissant dans un plan prismatique, les 
dislocations coin entrainent les boucles, menant au nettoyage du plan de glissement, et les dislocations 
vis sont ancrées par les boucles, qui sont alors un obstacle fort au glissement des dislocations. En effet, 
les interactions entre dislocations coin et boucles mènent à la formation d’un double super-cran sur la 
dislocation qui est entrainé lors du glissement de la dislocation, tandis que les interactions entre 
dislocations vis et boucles mènent à la formation de tours d’hélice le long de la direction vis de la 
dislocation quel que soit le vecteur de Burgers de la boucle impliquée, ancrant celle-ci.  
Les simulations d’interaction entre une dislocation glissant dans un plan de base et une boucle 
de dislocations montrent que, parmi les situations d’interaction entre une dislocation vis ou coin avec 
des boucles pouvant avoir pour vecteur de Burgers l’un des trois vecteurs <a>, seule l’interaction entre 
une dislocation vis et une boucle de même vecteur de Burgers mène à une situation ancrante pour la 
dislocation (dans ce cas on observe la formation d’un tour d’hélice sur la direction vis de la 
dislocation). Toutes les autres configurations testées mènent à l’entrainement de la boucle de 
dislocation par le glissement de la dislocation. Ces résultats sont en accord avec le phénomène de 
canalisation de la plasticité facilitée dans les plans de base de la maille hexagonale compacte du 
zirconium observée expérimentalement. Le nettoyage des défauts est alors plus facile dans le plan 
basal que dans le plan prismatique, et la canalisation se met alors en place dans le plan de base plus 
facilement. 
En dehors de ces simulations d’interactions de contact entre dislocations et boucles, l’étude 
d’interactions à distance, sans contact entre ces deux éléments, a été effectuée. Elle montre que les 





différence des dislocations glissant dans un plan prismatique qui repoussent les boucles sur leur 
cylindre sur des distances plus faibles. Les dislocations dans le plan de base peuvent alors nettoyer le 
plan de glissement de la dislocation mais également des plans parallèles au-dessous ou au-dessus de 
celui-ci sans nécessiter d’entrer en contact avec les boucles de dislocation. Ce résultat est en accord 
avec l’observation de l’élargissement des bandes claires plus important observé pour les canaux 
basaux que pour les canaux prismatiques.  
 
Une étude expérimentale a également été menée dans le but d’observer in situ des interactions 
entre dislocations et boucles d’irradiation dans le zirconium. Pour ce faire, des échantillons de Zy-4 
recristallisé ont tout d’abord été pré-irradiés aux ions zirconium, afin de créer une population de 
boucles de dislocations préexistantes. Puis ces échantillons ont été tractionnés in situ en MET à des 
températures allant de la température ambiante à 500°C.  
L’étude par traction in situ en MET de ces échantillons a permis d’observer quelques 
interactions entre dislocations glissant dans des plans prismatiques et dans des plans pyramidaux avec 
des boucles de dislocations. Trois types d’observations ont été faites. A température ambiante, les 
boucles peuvent jouer le rôle d’obstacle au glissement des dislocations dans les plans prismatiques, en 
accord avec le durcissement induit par irradiation, mais également être absorbées par la dislocation. Ce 
dernier mécanisme participe au nettoyage progressif des boucles dans le plan de glissement de la 
dislocation et peut alors participer au développement de la canalisation du glissement des dislocations. 
A plus forte température, et notamment à 500°C, le glissement des dislocations glissant dans des plans 
pyramidaux de première espèce a été observé. L’absorption de boucles de dislocations par les portions 
coin de ces dislocations a été observée, et la formation d’un tour d’hélice sur ces dislocations a 
également été observée. Le tour d’hélice ainsi formé s’étend le long de la direction vis de la 
dislocation et l’ancre, mais cet ancrage fort est temporaire et peut être franchi. Globalement, peu 
d’observations d’interactions entre dislocations et boucles ont été effectuées, et il est difficile de 
conclure, au vu des résultats de cette étude, sur les mécanismes responsables de la canalisation. 
Néanmoins, ces observations sont en accord avec le durcissement par irradiation des alliages de 
zirconium et amènent également des explications concernant le phénomène de canalisation des 
dislocations. Ces expériences doivent être poursuivies, notamment afin de tenter d’observer le 
glissement de dislocations glissant dans un plan de base, difficile à activer dans les matériaux étudiés. 
 
L’un des résultats obtenus par l’étude par traction in situ en MET a été simulé par DD. Pour ce 
faire, les différents paramètres de simulation ont été ajustés sur les données extraites de l’observation 
in situ de l’interaction d’une dislocation glissant dans un plan pyramidal avec une boucle de 
dislocation à 500°C, menant à la formation d’un tour d’hélice. Les simulations effectuées sont en 
accord avec l’observation MET. La simulation a permis de montrer que le tour d’hélice formé et 
étendu sur la dislocation pouvait être repoussé par les segments mixtes de la dislocation jusqu’à être 
stocké contre la surface de la lame, ce qui est en accord avec les observations effectuées sur des 
dislocations entourant celle observée en MET in situ. Ce mécanisme de glissement du tour d’hélice le 
long de sa direction vis menant à la libération du plan de glissement a été simulé par différents auteurs 
et pourrait participer au balayage des défauts d’irradiation présents dans les plans de glissement. De 
plus, le tour d’hélice est souvent considéré comme un obstacle très ancrant, notamment lors de 
simulations effectuées en DM, dans des conditions de boites de simulation de petites tailles et avec des 
dislocations purement vis. En situation expérimentale, les interactions entre dislocations et boucles de 
dislocations ont lieu dans la majorité des cas sur le segment mixte des dislocations, et dans ce cas la 





Cette étude montre qu’il est possible d’obtenir un accord à la fois spatial et temporel entre les 
observations en MET in situ et la simulation par DD et pourra être poursuivi pour d’autres cas 
d’interactions. Cette approche ouvre également la voie à une autre méthode de paramétrage des 
simulations de DD, basée sur des données extraites d’expériences de traction in situ en MET. 
 
Une dernière étude, plus prospective, a été entreprise afin de tenter d’observer les mécanismes 
responsables du fluage d’irradiation des alliages de zirconium. L’ambition de cette étude est 
d’observer la montée des dislocations <a> et l’effet de la contrainte sur ces mécanismes de montée. 
Elle comporte deux pans : d’une part des échantillons de Zy-4 ont été pré-écrouis puis irradiés in situ 
en MET à température ambiante et sous contrainte, d’autre part des échantillons pré-écrouis ont été 
irradiés sous contrainte à température ambiante et à 300°C et sont observés post mortem. Une mise en 
hélice modérée des dislocations a pu être observée au cours de l’étude post mortem, et une mise en 
hélice faible et non stable dans le temps a été observée in situ. Les observations in situ en MET ont 
malgré tout révélé un mécanisme de glissement de dislocations initiées sur des boucles de petites 
tailles nucléées in situ. Ce dernier mécanisme pourrait alors participer au fluage d’irradiation. Ce 
travail préliminaire est à poursuivre afin d’identifier de façon plus précise les mécanismes 
responsables du fluage d’irradiation. Il ouvre différentes perspectives, comme l’utilisation d’un 
matériau plus pur afin d’observer une plus faible nucléation de boucles d’irradiations et d’exacerber 
une possible mise en hélice des dislocations dans le temps de l’expérience d’irradiation in situ, ou 

















ANNEXE 1 : PROJECTION STEREOGRAPHIQUE 
ANNEXE 2 : PLAN DE PRELEVEMENT DES EPROUVETTES PERMETTANT L’ACTIVATION DU 
GLISSEMENT PYRAMIDAL <C+A> 
ANNEXE 3 : DETERMINATION DES NATURES DE BOUCLES DE DISLOCATION EN MET 
ANNEXE 4 : DIMENSIONS DES EPROUVETTES DE TRACTION IN SITU EN MET 
ANNEXE 5 : TABLEAU RECAPITULATIF DES DIFFERENTS CAMPAGNES DE TRACTION IN 
SITU 
ANNEXE 6 : ANALYSE DES TRACES DE GLISSEMENT DE L’EXPERIENCE DE TRACTION A 
TEMPERATURE AMBIANTE. 
ANNEXE 7 : ANALYSE DES TRACES DE GLISSEMENT DE L’EXPERIENCE DE TRACTION A 
350°C. 
ANNEXE 8 : MONTAGE ET COURBES DE TRACTION POUR L’ETAPE DE PRE-ECROUISSAGE 











ANNEXE 1 : PROJECTION STEREOGRAPHIQUE 
 
La projection stéréographique permet, en cristallographie, d’obtenir une représentation plane 
de l’orientation d’une structure cristallographique 3D. Elle repose sur la projection, sur le plan 
équatorial d’une sphère et suivant le point de projection correspondant au Pôle Sud (Figure ), des 
différentes normales aux plans de la structure cristallographique (Figure 206). 
Figure 205- Représentation schématique de la projection 
stéréographique. 
 
Figure 206-Méthode de construction du pôle 0001. 
 
Afin de construire un pôle, correspondant à un plan de la structure cristallographique, sur une 
projection stéréographique, il convient de déterminer le point d’intersection de la normale à ce plan 
avec la sphère de projection, et enfin de projeter ce point d’intersection sur le plan équatorial suivant le 
pôle sud (Figure 206). Tout plan de la structure cristallographique peut alors être repéré par un pôle.  
Un faisceau de plans cristallins peut partager une même direction, et leurs normales peuvent 
alors intersecter la sphère sur un même cercle, ils appartiennent alors à un axe de zone (Figure 207). 
La projection stéréographique d’un arc de cercle reste un arc de cercle.  
 
Figure 207-Faisceau de plans en axe de zone. 
Dans le cas des structures cubiques, plans et directions présentent la même projection 
stéréographique, ce qui n’est pas le cas général pour les structures hexagonales (à l’exception des 
pôles correspondant au plan de base et aux plans prismatiques). En effet, la base des vecteurs 
correspondant aux plans est différente dans les structures hexagonales de la base des directions.  
 
Pour repérer facilement les différents pôles les uns par rapport aux autres, ceux-ci sont 
reportés sur un abaque de Wulff, permettant, en suivant les méridiens ou les parallèles qui la 
composent, de déterminer les écarts angulaires entre les pôles, et donc entre les plans dans la structure 
cristallographique.   
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ANNEXE 2 : PLAN DE PRELEVEMENT DES EPROUVETTES PERMETTANT L’ACTIVATION DU 
GLISSEMENT PYRAMIDAL <C+A> 
 
Afin de tenter d’activer le système pyramidal     , dont l’activation est difficile à 
obtenir en raison de la grande cission critique de ce système de glissement, il a été envisagé de rendre 
le glissement prismatique, susceptible de s’activer à la place du glissement pyramidal, défavorable. 
Les éprouvettes sont donc prélevées dans le plan formé par les directions DL et DT et tractionnées 





Les facteurs de Schmid des différents systèmes de glissement ont été calculés dans cette 





Prismatique Basal Pyramidal <a> Pyramidal <c+a> 
Facteur de 
Schmid 
0 0 0 0.405 
 
L’angle entre la normale aux plans prismatiques et la direction de traction est alors de 90°, ce qui 
annule leur facteur de Schmid, tout en conservant le facteur de Schmid des systèmes pyramidaux 
<c+a> non nul. Les éprouvettes découpées suivant ce plan de découpe n’ont à ce jour pas été testées. 





ANNEXE 3 : DETERMINATION DES NATURES DE BOUCLES DE DISLOCATION EN MET 
 
Le protocole suivi est celui utilisé au cours de la thèse de Ribis (2007). Les boucles de 
dislocation observées sont considérées ici comme purement coins. Au voisinage des boucles de 
dislocation, la distorsion des plans cristallins crée un contraste visible en microscopie électronique en 
transmission. Lors de l’observation d’une boucle de dislocation suivant un vecteur de diffraction 
quelconque, celle-ci présente un contraste qui peut être dit « interne », Figure 208, lorsque le contraste 
apparait à l’intérieur de celle-ci, ou « externe », Figure 209, lorsque le contraste apparait à l’extérieur 
de la boucle. 
 
 
Figure 208-Contraste interne de deux boucles de dislocation 
observées dans du Zy-4 TREX. 
 
Figure 209-Contraste externe de deux boucles de dislocation 
observée dans une lame de Zy-4 TREX. 
L’observation, en MET, des contrastes des boucles de dislocations permet de remonter, via la 
connaissance du plan d’appartenance de la boucle de dislocation, de son vecteur de Burgers , du 
vecteur de diffraction  et de l’écart de Bragg  utilisés pour l’observation, à la nature lacunaire ou 
interstitielle de la boucle de dislocation (en pratique, cette observation est aisée sur des boucles 
suffisamment grosses, c’est-à-dire environ 20	 dans notre cas). 
 En effet, la Figure 210 montre que le contraste d’une boucle de dislocation dépend de sa 
nature, mais également de son plan d’appartenance, les deux boucles de natures différentes mais de 
plans d’appartenance différents donnant le même contraste lorsque celles-ci sont imagées sous le 
même vecteur de diffraction  et avec le même écart de Bragg . 
 
 
Figure 210- Principe de détermination de la nature des boucles purement coin, (Carpenter, 1974). 
La Figure 211 montre que le contraste de la boucle de dislocation dépend également du signe du 




Figure 211- Contrastes de la boucle par rapport à sa position réelle, d'après (Edmonson, 1964). 
 
Afin d’expliquer l’influence du signe du vecteur de Bragg, nous présentons la situation suivante, 
Figure 212. Celle-ci montre que dans le cas d’un vecteur de diffraction  tel que représenté, le plan qui 
permettra de se rapprocher des conditions de Bragg, avec   0, est le plan de normale , XX se 




Figure 212- Signe du vecteur de Bragg en fonction du plan de diffraction observé (Ribis, 2007). 
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La situation symétrique mettant en jeu un vecteur de Bragg initialement négatif impliquerait 
que le plan se rapprochant des conditions de diffraction serait YY (le plan de normale    étant en 
position   0 dans ce cas). 
 
Figure 213- Contraste obtenu sur une boucle lacunaire en changeant le signe du vecteur de Bragg, passant de (a)    (boucle en contraste 
interne) à (b)    (boucle en contraste externe), d’après Ribis 2007. 
On voit donc que le contraste de la boucle dépend précisément du signe du produit   . 
 
Dans le cadre de notre étude, pour déduire la nature de boucle du contraste observé, il faut alors 
connaitre le plan d’habitat de la boucle, son inclinaison par rapport au vecteur de diffraction utilisé, 
son vecteur de Burgers, et le signe du vecteur de diffraction et du vecteur de Bragg utilisés.  
La détermination du signe du produit    peut être facilitée en se plaçant suivant un axe de zone 
2, tel que représenté sur la Figure 214. 
 
Figure 214 -Cliché de diffraction de l'axe de zone    !. 
Il est d’abord nécessaire de déterminer de manière non ambiguë de quel axe de zone 〈2〉 il s’agit. 




Figure 215- Deux orientations cristallographiques menant au même cliché de diffraction. Le passage de l'un à l'autre se fait par rotation de 
180° autour de la normale au plan de la projection. 
 
La levée de cette ambiguïté est  possible en identifiant la position d’un autre axe de zone, un axe de 
zone basal 000 par exemple.  
 
Le vecteur de diffraction utilisé est ensuite du type   〈22〉. Dans cette configuration, le 
produit scalaire entre le vecteur de diffraction et la normale aux boucles de dislocation (supposées 
situées dans le plans prismatiques) possède le même signe, quel que soit le plan d’habitat de la boucle. 
De cette façon, il est possible de s’affranchir de la détermination du vecteur de Burgers des boucles et 
de leur plan d’habitat.  
Suivant cette méthode, on imagera successivement les boucles avec le réflecteur   22 et un 
vecteur de Bragg positif, ou négatif, puis on imagera les boucles avec le réflecteur   22 et un 
vecteur de Bragg du même signe que celui utilisé précédemment. Le signe de    permettra de 
déterminer la nature de la boucle dans ce cas. Dans cette configuration, $%  (resp. $&%  ) 
garde le même signe quel que soit le vecteur de Burgers de la boucle. 
De façon pratique, on repèrera les changements de contraste d’une boucle en passant successivement 
des positions (,   0), contraste interne (ou externe), (,   0), contraste externe (resp. 
interne), (&,   0), contraste interne (resp. externe), (&,   0), contraste externe (resp. interne). 
 
La détermination du signe du vecteur de Bragg est accessible, si nécessaire, en utilisant les lignes de 
Kikuchi. Leurs positions respectives par rapport au spot de diffraction permettent de déterminer le 





Figure 216- (a) géométrie du cristal avant et après rotation d'un angle Φ, et position des lignes de Kikuchi par rapport aux spots. (b) la ligne 
de Kikuchi se trouve sur le spot de diffraction quand l’échantillon est en condition de Bragg (à gauche) mais est décalée de x quand il n’est 
pas dans les conditions exactes de diffraction (à droite). (c) relation entre  pour le cristal tourné, à droite, et les conditions exactes de Bragg, 
à gauche. 
La description de la situation observée, reportée dans le tableau suivant, nous permet alors de 
déterminer la nature des boucles observées : 
 
Tableau 27-Contraste de la boucle selon son orientation ' ( )   
Vecteur de Bragg Vecteur diffraction Contraste de la boucle 
  0  Interne Externe 
& Externe Interne 
  0  Externe Interne 
& Interne Externe 
Nature Lacunaire Interstitielle 
 
Dans le cas concret suivant, on peut voir le changement de contraste de trois boucles de dislocations 





Figure 217- Séquence d'images prélevées le long d'une séquence de tilt. (a) Image en conditions ' et   , (b) Image en conditions ' et 
  , (c) Image en conditions &' et   , (d) Image en conditions &' et   . 
La Figure 217 montre que lorsque les boucles se trouvent en condition  et   0 et en 
conditions & et   0, elles sont en situation de contraste interne, et que lorsqu’elles se trouvent en 
condition  et   0 et en conditions & et   0, elles sont en situation de contraste externe.  
Avant de déterminer, à partir de ces observations, la nature de ces boucles, il nous faut savoir si 
l’orientation de la lame est telle que l’on sera dans des conditions où le produit g ( n  0. 
Pour cela, il nous faut avoir la projection stéréographique du grain dans l’orientation d’observation de 
la bande, et on peut alors voir que pour l’orientation g que nous avons définie (Figure 218, (a)), la 
normale au plan des boucles, dont le plan d’appartenance est tracé sur les projection, est telle que le 
produit g ( n  0. 




Figure 218- (a) Projection stéréographique du grain en condition +g, (b) Projection stéréographique du grain en condition -g. Le réflecteur est 
entouré dans chaque cas. 
 
Une étude plus globale sur un plus grand nombre de boucles présentes dans cet échantillon lors des 
séquences de tilt montre que dans ces conditions d’irradiation et à cette température (8 0-.// et 







ANNEXE 4 : DIMENSIONS DES EPROUVETTES DE TRACTION IN SITU EN MET 
 
Les éprouvettes de traction in situ ont été dimensionnées afin de pouvoir être irradiées sur un porte 
échantillon dédié, puis être positionnées sur le porte échantillon de traction disponible au CEMES 
pour être tractionnées en MET. La géométrie retenue est présentée en Figure 219. 
 
Figure 219 - Dimensions des éprouvettes usinées par électroérosion (en mm). 
 
Pour valider cette géométrie et vérifier que l'intensité de la contrainte appliquée sera bien 
concentrée au centre de l'éprouvette, une simulation par la méthode des éléments finis a été effectuée, 
rapportée Figure 220 et Figure 221. 
 
 
Figure 220 - Simulation par éléments finis de l'application de contrainte de traction, 






Figure 221 - Zoom sur la région centrale de la simulation 
précédente. On constate que ce sont bien les bords du trou qui 
sont les plus sollicités. 
 On constate bien que la contrainte est maximale (couleur rouge) dans la zone qui borde le trou 
destiné à obtenir des bords minces pour l'observation en MET, les observations pourront donc être 




ANNEXE 5 : TABLEAU RECAPITULATIF DES DIFFERENTS CAMPAGNES DE TRACTION IN 
SITU 
 
Diverses campagnes de traction in situ en MET ont été menées au CEMES-CNRS de 
Toulouse. Le tableau ci-dessous rappelle pour chacune d’entre-elles le type d’échantillon testé, sa 
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ANNEXE 6 : ANALYSE DES TRACES DE GLISSEMENT DE L’EXPERIENCE DE TRACTION A 
TEMPERATURE AMBIANTE. 
 
Afin d’identifier le plan de glissement des dislocations, les traces de glissement des dislocations 
(Figure 222), significatives de l’émergence des dislocations en surface de la lame, ont été étudiées. 
L’orientation de ces traces permet de connaître le plan de glissement de la dislocation, dans une grande 
partie des cas.  
 
Figure 222- Identification des traces de glissement (repérées par les flèches blanches) dans un échantillon de Zy-4 TREX observé in situ à 
température ambiante, tilt 2.7°. 
Afin de déterminer quel plan de glissement possède les traces correspondantes à celles 
observées, il convient de représenter sur la projection stéréographique correspondant au grain étudié et 
au tilt d’observation les différents plans de glissement possibles.  
 
La projection stéréographique du grain à tilt nul ainsi que les différents plans de glissement les 
plus probables à tilt 2.7° (systèmes prismatiques, systèmes pyramidaux de première espèce, systèmes 




Tableau 28- Différents plans de glissement possibles pour la dislocation. 
 
 






















On constate par l’observation de ces différents tracés que les systèmes envisageables sont les 






Figure 223- Orientation de la trace de glissement par rapport aux différents plans prismatiques potentiellement observables. 
 
Dans cette configuration (Figure 223), le système de glissement le plus probable est le système 









ANNEXE 7 : ANALYSE DES TRACES DE GLISSEMENT DE L’EXPERIENCE DE TRACTION A 
350°C. 
 
La détermination du plan d’appartenance de la dislocation présentée dans le chapitre 4 
(4.2.4.1) demande le tracé des plans de glissement possibles sur la projection stéréographique, au tilt 




Figure 224- Observation de la dislocation de trace A à tilt 11°. 





Figure 225 - Projection stéréographique à tilt 11°. 
Pour des raisons d’inclinaison de la trace, trop éloignée de la trace observée en MET in situ, on exclut 
le plan 102. Le plan prismatique possible est quant à lui trop droit dans la lame pour pouvoir être 
retenu. La dislocation de trace A glisse alors certainement dans le système $0% -
.
20. 
Lorsque l’on se place à tilt 15.5°, suivant le   $00%, on observe l’extinction de la dislocation, ce 
qui confirme son système de glissement (d’après son vecteur de Burgers <a> associé au plan 3- , la 







Dislocation de trace A 
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ANNEXE 8 : MONTAGE ET COURBES DE TRACTION POUR L’ETAPE DE PRE-ECROUISSAGE 
DES EPROUVETTES DE FLUAGE D’IRRADIATION 
 
L’étape de pré-écrouissage effectué sur les matériaux soumis ensuite à l’irradiation, présentés dans le 
chapitre concernant le fluage d’irradiation, ont été mises en traction jusqu’à environ 1% de 
déformation plastique. Le montage est présenté en Figure 226. 
 
 
Figure 226- Dispositif de traction des bandes prélevées à 60° de DL dans la tôle. 
Une première bande est écrouie jusqu’à une déformation supérieure à 1% de déformation plastique 
(courbe 540-01 de la Figure 227) afin d’obtenir la pente élastique et de pouvoir obtenir pour les autres 
bandes une valeur la plus proche de 1% de déformation plastique possible. Les bandes suivant ont été 
effectivement pré-écrouies jusqu’à 1,03%  de déformation plastique. 
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RAPPORT CEA-R-6421- Julie Drouet 
<<Étude expérimentale et modélisation numérique du comportement plastique des alliages ·de 
zirconium sous et après irradiation» 
Résumé- Les alliages de zirconium recristallisés sont utilisés dans les réacteurs à eau pressurisée comme matériaux de 
gainage du combustible nucléaire. Durant leur usage en réacteur, ils sont exposés à des conditions d'irradiation qui créent en leur 
sein une grande densité de défauts cristallins et affectent leur comportement mécanique. A l'échelle maCroscopique, ces 
modifications de comportement mécanique sont bien caractérisées, mais les mécanismes microscopiques à leur origine restent 
insuffisamment connus. Une étude des mécanismes d'interactions entre dislocations mobiles, vecteurs de la plasticité, et défauts 
d'irradiation a donc été entreprise. Deux techniques, l'une expérimentale et l'autre numérique, ont été employées. 
Expérimentalement, des éprouvettes de Zircaloy-4 ont été irradiées avec des ions zirconium. Ces éprouvettes ont ensuite été 
mises en traction dans un microscope électronique en transmission (MET) afin d'observer in situ les interactions entre les 
dislocations mobiles et les boucles d'irradiation. Elles révèlent que les boucles de dislocations constituent des obstacles forts qui 
ralentissent ou bloquent les dislocations, jusqu'à ce que celles-ci les contournent. Ces observations sont cohérentes avec le 
phénomène de durcissement induit par irradiation. L'absorption de boucles a également été observée, ce qui est cohérent avec le 
balayage progressif des boucles de dislocations observé dans un matériau massif pré irradié puis sollicité mécaniquement. La 
simulation à l'aide d'un code de dynamique des dislocations (DD), NUMODIS, des interactions entre des dislocations mobiles 
situées dans les plans prismatiques ou basaux de la maille hexagonale compacte et des boucles de dislocation a été effectuée. Ces 
résultats sont en bon accord avec ceux d'une récente étude par Dynamique Moléculaire. L'ensemble de cette étude établit les 
mécanismes microscopiques qui permettent d'expliquer le phénomène de canalisation préférentielle dans les plans de base 
observé expérimentalement. L'interaction entre une dislocation vis glissant dans un plan pyramidal et une boucle, observée en 
MET in situ, a été simulée en DD, à la même échelle spatiale et temporelle. La simulation révèle la formation d'un tour d'hélice 
sur la dislocation vis, comme observé expérimentalement et montre pour la première fois qu'un accord spatial et temporel entre 
simulation de DD et MET in situ est possible. Les bases d'une étude des mécanismes microscopiques à l'origine du fluage 
d'irradiation des alliages de zirconium ont également été posées. L'observation combinée en MET in situ et post mortem 
d'échantillons irradiés sous- contrainte n'a pas permis de mettre en évidence de montée de dislocations. Cette étude doit être 
poursuivie à des températures plus élevées, dans des conditions où la diffusion des défauts ponctuels peut alors jouer un grand 
rôle. 
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RAPPORT CEA-R-6421- Julie Drouet 
<< Experimental stndy and nnmerical modeling of the plastic behavior of zirconium alloys nnder and 
after irradiation >> 
Abstract : Recrystallized zirconium alloys are widely used as constitutive material of cladding tubes in Pressurized Water 
Reactors. During their lifetime in reactor, these materials are submitted to irradiation, creating a large amount of defects and 
changing their mechanical behavior. Despite the broad knowledge of macroscopic modifications due to irradiation, microscopie 
mechanisms involved remain partially known and understood. This study aims at understanding this issue using two different 
means, experimental and numerical, to investigate interactions between moving dislocations and dislocation loops created by 
irradiation. The experimental approach is based on irradiating with Zr ions Zircaloy-4 samples. Then, these samples are strained 
in a transmission electron microscope (TEM). Mobile dislocations interacting with irradiation induced loops are observed, 
following different mechanisms. Loops can act as strong obstacles to moving dislocations, pinning their further glide and 
hardening the material. Therefore; this type of mechanism participates in irradiation hardening. Dislocations absorbing loops 
have also been observed, showing·the ability of dislocations to clear up defects. This mechanism exp lains the formation of clear 
bands observed in the material after irradiation and mechanical testings. The numerical approach is based on Dislocation 
Dynamics (DD) simulations of mobile dislocations gliding in prismatic or basal planes of the hexagonal close packed lattice and 
loops, using NUMODIS. The results of this study are consistent with a recent study of interactions of dislocations in a prismatic 
plane and loops studied by molecular dynamics. The counterpart of this study with gliding dislocations in the basal plane, 
performed only using DD simulations, show interesting explanations of the observed clear band formation in basal and prismatic 
planes, with broader channels in basal planes. A situation observed during in situ TEM experiments bas been simulated using 
DD, and the result of the simulation is consistent with the experimental observations considering both length scale and time 
scale. This reveals the ability of the DD codes to mimic in situ TEM experiments with a good agreement at time and space scale, 
when parameters are fitted on data extracted directly from TEM experiments. A preliminary study of microscopie mechanisms 
responsible for irradiation creep of zirconium alloys observed in reactor has also been carried out. Combined in situ and post 
mortem TEM observations of pre strained samples un der irradiation at room temperature have not y et revealed evidence of climb 
of <a> dislocations. This study has to be continued at higher temperatures in order to allow activation of diffusion mechanisms. 
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